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Abstract 
Direct  strip  casting  is  a  near‐net  shape  process  for  the  production  of  thin metal 
sheets  which  allows  significant  energy  and  cost  savings. Materials  produced  by 
direct  strip  casting  undergo  extremely  high  solidification  and  cooling  rates,  and 
these are responsible for micro‐segregation of substitutional solute elements in the 
inter‐dendritic  regions.  In  this  study,  the  effect  of  micro‐segregation  on 
microstructural  development  during  both  continuous  cooling  and  isothermal 
treatment was evaluated  in  five nano‐bainitic compositions with different carbon, 
silicon  and  chromium  concentrations.  Two  sets  of  samples  were  studied  and 
compared:  samples  containing  micro‐segregation  from  rapid  solidification,  and 
homogenised samples. It has been found that the phase transformation behaviour 
is markedly influenced by the presence of micro‐segregation.  
Solidification  of  strip  cast  samples  resulted  in  the  formation  of  coarse  austenite 
grains elongated  in the solidification direction with a strong  fibre texture with the 
<100>  direction  parallel  to  the  solidification  direction.  Short‐range  micro‐
segregation of substitutional elements (silicon, manganese, chromium) was found in 
the  inter‐dendritic  areas  as  a  result  of  the  fast  cooling  rates  encountered  during 
solidification.  This  segregation was  found  to  stabilize  the  austenite  in  the  inter‐
dendritic  regions  at  room  temperature.  The  extent  of  micro‐segregation  was 
quantified by both energy dispersive spectroscopy and Nano‐SIMS, and this analysis 
revealed  good  agreement  with  Scheil  predictions  for  solute  segregation  during 
solidification. Manganese sulphides and aluminium nitrides with a size range of 1 –
 3 μm were observed in all specimens, and a thermodynamic analysis coupled with 
kinetic considerations has revealed that these particles formed in the inter‐dendritic 
liquid immediately prior to the end of solidification. 
Low‐temperature isothermal treatment resulted in a mixed microstructure of nano‐
bainite, retained austenite and martensite. Dilatometry experiments showed that in 
the  segregated  specimens, bainite  started  forming  earlier  and  the overall bainite 
growth  was  faster  than  in  the  homogeneous  samples.  Preferential  bainite 
nucleation occurred in the solute‐depleted areas where the driving force for ferrite 
  
 
nucleation was higher. The nano‐bainite laths were not observed to grow across the 
solute‐enriched inter‐dendritic spaces, and this has been attributed to a drop in the 
bainite  start  temperature  below  the  isothermal  transformation  temperature  in 
these  regions.  The  solute  enrichment  in  the  inter‐dendritic  spaces was  found  to 
locally  stabilize  austenite.  Thermodynamic  and  kinetic  calculations  showed  that 
both bainite nucleation and growth were promoted in the solute‐depleted regions. 
An  interrupted  isothermal  test  revealed  that  the  nuclei  density  on  both  the 
homogenized and segregated specimens were similar. Lenticular martensite formed 
in the coarser austenite pockets upon quenching. 
The  continuous‐cooling‐transformation  diagrams  were markedly  different  in  the 
low‐carbon  and  high‐carbon  specimens.  The  former  allowed  the  formation  of 
pearlite, bainite  and martensite, while  the  latter did not  allow bainite  formation. 
Continuous  cooling  experiments  showed  that  both  the  pearlite  and  bainite 
transformations were promoted  in  the  solute depleted  regions of  the  segregated 
specimens.   This  resulted  in  an  increase  in  the number of nucleation  sites  in  the 
segregated samples  for both the bainite and pearlite phases. Hence a competitive 
transformation  between  bainite  and  pearlite  was  highlighted  in  the  depleted 
regions  of  the  low‐carbon  alloys.  Because  of  the  higher  onset  transformation 
temperature  (Ae1)  and  faster  transformation  kinetics, pearlite was  found  to  form 
preferentially  at  the  expense  of  bainite  in  high‐carbon  specimens  and  in  the 
segregated  samples.  Therefore  micro‐segregation  appeared  to  promote  pearlite 
formation at the expense of bainite. 
This  work  has  shown  for  the  first  time  that  low‐temperature  nano‐bainitic 
microstructures  can  be  formed  in  strip  cast  alloys  without  the  need  for  a 
homogenization  treatment.  It has been  found  that  taking  advantage of  the  short 
wavelength micro‐segregation formed during DSC effectively increased the kinetics 
of bainite formation. From an alloy process perspective, this work indicates that the 
short  wavelength  micro‐segregation  generally  detrimental  to  microstructural 
development  and  alloy  properties  can  in  this  particular  case  be  a  beneficial  side 
effect of the energy efficient strip casting process. 
 
 I 
 
Contents 
 
List of figures ................................................................................................................ V 
List of tables............................................................................................................. XVIII 
Chapter 1.  Introduction ............................................................................................ 1 
Chapter 2.  Literature Review ................................................................................... 2 
2.1.  Direct Strip Casting ........................................................................................ 2 
2.2.  Phase Transformations in Steels.................................................................... 6 
2.2.1.  Effect of Alloying Elements .................................................................... 6 
2.2.2.  The Limitations of the Phase Diagram: Non‐Equilibrium Phases ........... 7 
2.2.3.  Transformation Kinetics and Cooling Rate ............................................. 8 
2.2.4.  Different Ferrite Morphologies ............................................................ 14 
2.3.  Prediction of the Martensite and Bainite Start Temperatures of Steels ..... 29 
2.3.1.  Martensite Start Temperature ............................................................. 29 
2.3.2.  Bainite Start Temperature .................................................................... 31 
2.4.  Effect of Composition on the Kinetics of Phase Transformations  in Bainitic 
Steels 34 
2.4.1.  Effect of Carbon .................................................................................... 34 
2.4.2.  Effect of Silicon ..................................................................................... 35 
2.4.3.  Effect of Manganese ............................................................................. 36 
2.4.4.  Effect of Chromium .............................................................................. 37 
2.4.5.  Particular Requirements of the Nanoscale Structure .......................... 39 
2.5.  Rapidly Solidified Microstructures ............................................................... 41 
2.5.1.  Dendritic Structure ............................................................................... 41 
2.5.2.  Solute Segregation Resulting from Solidification ................................. 44 
 II 
 
2.5.3.  Effect of Rapid Solidification on Precipitation ..................................... 48 
2.5.4.  Recrystallization in Rapidly Solidified Microstructures ........................ 48 
2.5.5.  Effect of Micro‐Segregation on Phase Transformations ...................... 51 
2.6.  Summary and Scope of Thesis ..................................................................... 54 
Chapter 3.  Experimental Methodology .................................................................. 56 
3.1.  Alloy Design ................................................................................................. 56 
3.2.  Casting ......................................................................................................... 57 
3.3.  Coiling Treatments ....................................................................................... 60 
3.4.  Homogenisation Treatments ....................................................................... 62 
3.5.  Dilatometry .................................................................................................. 62 
3.6.  Microstructure Characterisation ................................................................. 64 
3.6.1.  Optical Microscopy ............................................................................... 64 
3.6.2.  Electron Microscopy ............................................................................. 65 
3.6.3.  Nano‐SIMS ............................................................................................ 66 
3.6.4.  X‐Ray Diffraction ................................................................................... 68 
3.6.5.  Stereological corrections ...................................................................... 75 
3.6.6.  Phase quantifications ........................................................................... 76 
3.7.  Hardness Measurements ............................................................................. 77 
Chapter 4.  Strip Cast Microstructure ..................................................................... 78 
4.1.  As‐Cast Condition ......................................................................................... 78 
4.2.  Effect of Coiling ............................................................................................ 83 
4.2.1.  Austenite Stabilization ......................................................................... 83 
4.2.2.  Phases ................................................................................................... 84 
4.3.  Solidification Features ................................................................................. 97 
4.3.1.  Prior‐Austenite Grain Morphology ....................................................... 98 
4.3.2.  Micro‐Segregation .............................................................................. 100 
 III 
 
4.3.3.  Precipitation ....................................................................................... 110 
4.4.  Discussion .................................................................................................. 112 
4.4.1.  Solidification ....................................................................................... 112 
4.4.2.  Micro‐Segregation .............................................................................. 115 
4.4.3.  Precipitation ....................................................................................... 117 
4.4.4.  Microstructural Development during Direct Cooling ......................... 128 
4.4.5.  Microstructural Development during Coiling..................................... 134 
4.5.  Conclusions ................................................................................................ 139 
Chapter 5.  Phase Transformations during Isothermal Treatment ....................... 142 
5.1.  Introduction ............................................................................................... 142 
5.2.  Thermal Treatment and Microstructural Analysis..................................... 143 
5.2.1.  Austenitizing Treatment ..................................................................... 143 
5.2.2.  Micro‐Segregation and Precipitation ................................................. 145 
5.2.3.  Prior‐Austenite Grains ........................................................................ 146 
5.2.4.  Coiled Microstructures ....................................................................... 149 
5.3.  Kinetics of Bainite Formation .................................................................... 152 
5.3.1.  Incubation Time .................................................................................. 153 
5.3.2.  Bainite Growth ................................................................................... 155 
5.4.  Martensite Formation during Quenching .................................................. 160 
5.5.  Discussion .................................................................................................. 161 
5.5.1.  Microstructural Features .................................................................... 161 
5.5.2.  Bainite Formation ............................................................................... 163 
5.5.3.  Carbon Concentration of Retained Austenite. ................................... 180 
5.6.  Conclusions ................................................................................................ 183 
Chapter 6.  Phase Transformations during Continuous Cooling ........................... 185 
6.1.  Introduction ............................................................................................... 185 
 IV 
 
6.2.  Thermal Treatment .................................................................................... 186 
6.3.  Homogeneous Alloys ................................................................................. 187 
6.3.1.  Continuous‐Cooling‐Transformation (CCT) Diagram ......................... 187 
6.3.2.  Martensite Transformation ................................................................ 189 
6.3.3.  Bainite Transformation ...................................................................... 190 
6.3.4.  Pearlite Transformation ..................................................................... 190 
6.4.  Segregated Alloys ...................................................................................... 192 
6.4.1.  Continuous‐Cooling‐Transformation Diagrams ................................. 192 
6.4.2.  Martensite Transformation ................................................................ 193 
6.4.3.  Bainite Transformation ...................................................................... 194 
6.4.4.  Pearlite Transformation ..................................................................... 195 
6.5.  Discussion – Effect of Micro‐Segregation on Phase Transformations during 
Continuous Cooling .............................................................................................. 197 
6.5.1.  Effect of Micro‐Segregation on Martensite Transformation ............. 202 
6.5.2.  Effect of Micro‐Segregation on Eutectoid Transformations .............. 207 
6.6.  Conclusions ................................................................................................ 217 
Chapter 7.  Summarizing Conclusions ................................................................... 219 
7.1.  Solidification Features of Strip Cast Steels ................................................ 219 
7.2.  Effect of Micro‐Segregation on Nano‐Bainite Formation during  Isothermal 
Treatment ............................................................................................................. 221 
7.3.  Effect  of  Micro‐Segregation  on  Pearlite  and  Bainite  formations  during 
Continuous Cooling .............................................................................................. 222 
7.4.  Effect  of  C,  Si  and  Cr  Solute  Concentration  on  the  Kinetics  of  Phase 
Transformations during Continuous Cooling ....................................................... 223 
Bibliography .............................................................................................................. 225 
Appendix: Medium to high‐carbon steels designed for bainite development ........ 242 
 
 V 
 
List of figures 
Figure  2‐1:  Three‐dimensional  representation  of  Bessemer's  strip  caster,  adapted 
from [2]. ........................................................................................................................ 2 
Figure  2‐2:  Steel  strip  formation  at  the  nip  point  during  twin‐roll  strip  casting, 
adapted from [2]. ......................................................................................................... 3 
Figure  2‐3:  Dimension  differences  between  conventional  slab  casting  and  direct 
strip  casting.  The  latter  allows  significant  reduction  in  plant  size  and  production 
costs for thin sheets. Figure adapted from [4]. ............................................................ 4 
Figure  2‐4:  Comparison  between  (a)  the microstructure  of  a  steel  produced  by 
direct strip casting (CASTRIP process) showing coarse Widmanstätten and polygonal 
ferrite,  and  (b)  that  of  the  same  steel  produced  by  conventional  slab  casting 
showing fine equiaxed ferrite grains [21]. ................................................................... 5 
Figure 2‐5: Effect of  various  alloying elements on  the eutectoid  temperature  and 
composition [37]. ......................................................................................................... 7 
Figure 2‐6: TTT‐diagram of a medium‐alloyed steel, showing the C‐curves associated 
with pearlite (P) and bainite (B), adapted from [24]. ................................................... 9 
Figure 2‐7: CCT‐diagram showing the occurrence areas of the different phases that 
can  be  formed  under  continuous  cooling  conditions  in  a HSLA  steel.  The  cooling 
curves were plotted as well [24]. ............................................................................... 11 
Figure 2‐8: Comparison between the TTT and CCT diagrams of a low‐alloy steel [24].
 .................................................................................................................................... 12 
Figure 2‐9: Dubé morphological classification of  ferrite, modified by Aaronson:  (a) 
grain  boundary  allotriomorphs,  (b)  Widmanstätten  sideplates  or  needles,  (c) 
Widmanstätten sawteeth,  (d)  idiomorphs,  (e)  intragranular Widmanstätten and  (f) 
massive structures. Adapted from [23]. ..................................................................... 14 
Figure  2‐10:  Optical  micrograph  (x500)  of  a  British  Standard  3100  normalized 
medium carbon steel etched  in 3 % Nital, showing coarse polygonal  ferrite  (white 
phase) and pearlite (dark phase) [72]. ....................................................................... 15 
Figure 2‐11: Sympathetic nucleation configurations  in the case of plate/needle‐like 
phases: (a) face‐to‐face, (b) edge‐to‐edge and (c) edge‐to‐face. Adapted from [79].
 .................................................................................................................................... 16 
 VI 
 
Figure 2‐12: Optical micrographs of (a) an Fe‐C alloy of peritectic composition [80] 
and (b) of a continuously cooled UNS steel [81] consisting of Widmanstätten ferrite 
laths  (white)  and  pearlite  (dark  phase).  Note  the  edge‐to‐face  sympathetic 
nucleation  of  the Widmanstätten  ferrite  laths  on  grain‐boundary  allotriomorphs 
and on other Widmanstätten ferrite laths. ................................................................ 17 
Figure 2‐13: Bainite classification according to Ohmori [92], presenting (a) the BI, (b) 
BII and (c) BIII morphologies of bainite [23]. ............................................................. 19 
Figure 2‐14: TEM micrograph of a bainite  sheaf  consisting of  carbide‐free bainitic 
ferrite nano‐laths (α, bright phase) separated by thin films of retained austenite (γ, 
dark phase) [128]........................................................................................................ 24 
Figure 2‐15: Schema of  the  classic nano‐bainitic microstructure.  Individual bainite 
laths and austenite films out of scale. ........................................................................ 25 
Figure 2‐16: Range of properties available in high‐strength steels. The nano‐bainitic 
steels  area  was  added  and  shows  the  exceptional  combination  of  strength  and 
ductility  of  these  steels  compared  to  conventional  grades.  Figure  adapted 
from [135]. .................................................................................................................. 26 
Figure  2‐17: Ashby  diagram  showing  the  tensile  strength  and  total  elongation  of 
some  alloys.  Nano‐bainitic  steels  (red  box) were  added  using  data  found  in  the 
literature [130‐134]. Note the  logarithmic scales on both axes. Chart plotted using 
the software CES with a Level III database. Tool steels and high‐alloy steels are not 
presented here. .......................................................................................................... 27 
Figure 2‐18: Average price in AUD/kg of different industrial grades. Data found using 
CES 2015  (level  III database). SS  refers  to  stainless  steels. HSLA  steels and  ferrite‐
bainite grades present an obvious advantage in terms of costs. .............................. 28 
Figure 2‐19: Tensile strength over price ratio for the main categories of steels used 
in  the  industry,  nano‐bainitic  steels  presenting  the  highest  ratio.  Data  from  CES 
2015 (level III database). ............................................................................................ 28 
Figure 2‐20: Comparison between the experimental and theoretical Ms values given 
by  (a)  Andrews  modified  linear,  (b)  Andrews  modified  non‐linear  and  (c) 
Nehrenberg’s equations, for nano‐bainitic compositions found in the literature [33, 
46, 48, 130, 131, 137‐144]. ........................................................................................ 31 
 VII 
 
Figure  2‐21:  Comparison  of  (a)  Lee’s  and  (b)  Steven  and  Hayne’s  formulae  for 
calculation of the Bs of steels with carbon contents ranging from 0.1 to 0.6 wt% and 
0.6 to 0.9 wt%. Open circles correspond to alloys with a high Mn content (>3.5 wt% 
Mn). ............................................................................................................................ 33 
Figure 2‐22: Effect of carbon content (a) on the TTT diagram C‐curve associated with 
the  formation  of  15 vol%  of  bainite  in  plain  carbon  steels [23],  and  (b)  on  the 
growth rate of bainite needles at 400 °C [45]. ........................................................... 34 
Figure 2‐23: Retarding effect of silicon on (a) the lengthening rate of bainite laths in 
a 0.5 wt%(C)  steel  [116] and  (b) on  the bainitic  isothermal  transformation  for  the 
formation of 10 %, 50 % and 90 % of bainite at 250 °C  in a 0.9 wt%(C) steel [137], 
and  (c)  Promoting  effect  of  silicon  on  the  amount  of  retained  austenite  after 
isothermal bainitic transformation at 250 °C [137]. .................................................. 36 
Figure 2‐24: Retarding effect of manganese on the formation of 10, 50 and 90 % of 
bainite in high‐carbon steels. Adapted from [137]. ................................................... 37 
Figure 2‐25: Solidification surface on the substrate side of a steel in the case of (a) a 
smooth substrate (ridge pitch value of zero) and (b) a rough substrate (ridge pitch of 
200 μm), and effect of substrate roughness (ridge pitch) on (c) the nuclei density on 
the substrate side of  the sample and  (d)  the maximum heat  flux. Figures adapted 
from ref [166]. ............................................................................................................ 42 
Figure 2‐26: Cooling  curves of an aluminium alloy associated with various  casting 
processes. Note the logarithmic time scale. Adapted from [170]. ............................ 43 
Figure  2‐27:  Cooling  rate  and  secondary  dendrite  arm  spacing  (SDAS)  ranges 
associated with various casting  routes. DSC  refers  to direct  strip casting. Adapted 
from [2]. ...................................................................................................................... 44 
Figure  2‐28:  Dendritic  structure  highlighted  by  etching  of  strip  cast  specimens. 
Image adapted from [10, 11]. .................................................................................... 46 
Figure  2‐29:  Particular  arrangement  of  precipitates  in  the  inter‐dendritic  arm 
spaces.  This  figure  illustrates  both  the  presence  of  micro‐segregation  and  the 
shorter  SDAS  in  strip  cast materials  as  compared  to  conventionally  cast products 
[22]. ............................................................................................................................ 47 
Figure  2‐30:  Recrystallization  kinetics  and  grain  size  as  a  function  of  fraction 
recrystallized  in  strip  cast  steels  (a‐b)  containing  nanoscale  precipitates  and  (c‐d) 
 VIII 
 
free  from  precipitates,  and  (e)  90 %‐recrystallized  microstructure  of  alloyed 
denoted  Fe‐0.5C  in  (a‐b)  showing  the  elongated  shape  of  recrystallized  grains. 
Adapted from [202]. ................................................................................................... 50 
Figure 2‐31: Banded microstructure  in a hot‐rolled steel plate showing alternating 
layers  of  ferrite  (bright  phase)  and  pearlite  (dark  phase)  due  to  chemical micro‐
segregation [178]. ...................................................................................................... 52 
Figure 2‐32: Banded structures in a coiled strip cast low‐carbon steel containing Nb, 
showing  polygonal  ferrite  in  the  core  of  the  dendrites,  and  pearlite  in  the  inter‐
dendritic regions [12]. ................................................................................................ 53 
Figure 3‐1: (a) Three‐dimensional representation of the dip‐caster used in this work 
with  the  copper  substrate  in  the  immersed  position,  (b)  photograph  of  the 
immersion paddle, and (c‐d) photographs of the strip cast dip sample, (c) surface in 
contact with the copper substrate and (d) surface on the melt side. ....................... 58 
Figure  3‐2:  Cooling  curve  during  direct  strip  casting,  measured  using  a 
thermocouple attached to the copper substrate. ..................................................... 59 
Figure  3‐3:  Thermal  treatments  during  casting  of  the  alloys  studied.  For  each 
composition, (AC) designs as‐cast samples, and (T) specimens coiled at 310 °C for 24 
hours  then  air‐cooled  to  room  temperature.  The  two  cooling  rates  indicated 
correspond to the onset of solidification (‐ 103 °C/s) and the average cooling rate in 
the 500 – 800 °C range (‐ 10 °C/s). ............................................................................. 61 
Figure  3‐4:  Specimen  geometry  and  position  in  the  induction  heating  coil. 
Dilatometer experimental setup. ............................................................................... 63 
Figure  3‐5:  Summary  of  the  thermal  schedule  from  casting  to  the  end  of  the 
dilatometry treatments of (a) the segregated and (b) the homogenised specimens. 
The dilatometry segments (black) present here the isothermal treatment. ............. 64 
Figure 3‐6: Functional schematic of  the NanoSIMS equipment used  in  the present 
work.  IS:  ion  source;  PIB:  primary  ion  beam;  SIB:  secondary  ion  beam;  ES: 
electrostatic sector; MS: magnetic sector; MD: multi‐detection unit. ...................... 67 
Figure 3‐7: Atomic scattering factor of  iron as a function of sin(θ)/λ, adapted from 
[216]. .......................................................................................................................... 71 
Figure 3‐8: Comparison between the volume fractions of austenite obtained by XRD 
and EBSD in the coiled specimens. Black dotted unity line indicated. ...................... 75 
 IX 
 
Figure  4‐1:  X‐Ray  Diffraction  spectrum  of  sample  5AC,  showing  the  presence  of 
retained austenite and a body‐centered phase. ........................................................ 79 
Figure 4‐2: Volume fractions of retained austenite in the as‐cast specimens given by 
X‐ray diffraction. The standard error was 5 % of the measured value. ..................... 80 
Figure 4‐3: Optical micrographs of the cross section of the air‐cooled samples, x200. 
The arrow indicates the solidification direction for all specimens. ........................... 81 
Figure  4‐4:  SEM  secondary‐electron  images  of  the  air‐cooled  samples,  showing 
coarse  laths‐ martensite microstructures  in all specimens. The arrow  indicates  the 
solidification direction for all samples. ...................................................................... 82 
Figure 4‐5: Volume fraction of retained austenite in the coiled specimens compared 
to that in the as‐cast samples, given by X‐Ray diffraction. ........................................ 84 
Figure  4‐6:  Electron  images  showing  a  nano‐bainitic microstructure  in  all  coiled 
specimens.  Martensite  lenses  appear  in  compositions  4  and  5  (d‐e).  A  high 
magnification image shows the fine stack of bainite‐austenite laths within a bainite 
sheaf  (f).  αb:  individual  bainite  lath,  αnb:  nano‐bainite  (bainite  laths  +  retained 
austenite  films),  αM: martensite,  γ:  austenite.  Solidification direction  aligned with 
vertical direction. ........................................................................................................ 86 
Figure 4‐7: EBSD images of the low‐carbon specimens 1 (a, c, e) and 2 (b, d, f) after 
coiling  at  310 °C  for  24 hours.  (a,  b)  Band‐Contrast maps,  (c,  d)  phase map with 
bainite  in  blue  and  austenite  in  red  and  (e,  f)  Euler  angle  map.  Solidification 
direction aligned with vertical direction. ................................................................... 88 
Figure 4‐8: EBSD images of sample 3T. (a) Band‐Contrast, (b) phase map with ferrite 
in blue and austenite in red and (c) Euler angle map. Solidification direction aligned 
with vertical direction. ............................................................................................... 89 
Figure 4‐9: EBSD  images of the high‐carbon‐high‐silicon specimens 4 (a, c, e) and 5 
(b, d, f) after coiling at 310 °C for 24 hours. Band‐Contrast maps (a, b), phase map 
with  bainite  in  blue  and  austenite  in  red  (c,  d)  and  Euler  angles  map  (e,  f). 
Solidification direction aligned with vertical direction. ............................................. 91 
Figure 4‐10: High‐magnification image in a bainite sheaf showing (a‐c) bainite laths 
separated by  retained  austenite  films  and  (b‐d)  associated EBSD phase map with 
austenite in red and ferrite in blue. ........................................................................... 92 
 X 
 
Figure 4‐11: Electron back‐scattered image of a bainite sheaf showing the presence 
of (a‐c) stacking faults and (d) dislocations in the austenite films adjacent to bainite 
laths. αb: bainite, γ: austenite. ................................................................................... 93 
Figure 4‐12: Misorientation angle distribution of  the bainite/austenite  interface  in 
specimen 5T showing a preference for the N‐W orientation relationship. Theoretical 
K‐S and N‐W orientation relationships obtained from [223]. .................................... 94 
Figure  4‐13:  Lenticular  martensite  in  sample  5T.  αb:  bainite,  αLM:  lenticular 
martensite. ................................................................................................................. 94 
Figure  4‐14:  Stress  induced  in  the  austenite  as  a  results  of  lenticular martensite 
formation:  (a) dislocations and stacking  faults along the edge and  (b) at the tip of 
the martensite lenses. ................................................................................................ 95 
Figure 4‐15: Bainitic ferrite lath width distributions in the coiled specimens. .......... 96 
Figure  4‐16:  Phase  volume  fractions  in  the  specimens  coiled  24  hours  at  310 °C, 
obtained  by  combination  of  X‐Ray  Diffraction  (austenite)  and  image  analysis 
(bainitic ferrite, martensite). ...................................................................................... 97 
Figure 4‐17: EBSD Euler maps of  the austenite  in  the Dip Direction  (DD) – Normal 
Direction (ND) plane (cross‐section) of specimen 5. Substrate side of the specimen 
on the bottom, solidification direction along ND. ..................................................... 98 
Figure 4‐18: EBSD Euler maps of the austenite in the Dip Direction (DD) ‐ Transverse 
Direction  (TD)  plane  on  the  substrate  side  (left)  and  on  the melt  side  (right)  of 
sample 5T, and corresponding austenite inverse pole figures. ................................. 99 
Figure  4‐19:  Austenite  grain  size  distributions  corresponding  (a)  to  the  substrate 
side  and  (b)  to  the  melt  side  of  the  specimen.  Log‐Normal  distribution  of  the 
substrate side in red. ................................................................................................ 100 
Figure 4‐20: EDS maps of the cross‐section of sample 5AC, showing the segregation 
of  interstitial  elements  (silicon,  chromium  and manganese)  in  the  inter‐dendritic 
regions during  solidification. Normal  (solidification) direction  aligned with  vertical 
direction. .................................................................................................................. 102 
Figure  4‐21:  Nano‐SIMS  mapping  of  sample  5T  showing  the  segregation  of 
substitutional elements in the inter‐dendritic regions. ........................................... 104 
 XI 
 
Figure 4‐22: Nano‐SIMS map and segregation quantification profile of Manganese, 
Silicon,  Chromium  and  Aluminium  along  the  green  horizontal  line.  Profiles  fitted 
using a Pearson VII function for Mn, Si and Cr and a Gauss function for Al. ........... 105 
Figure 4‐23: High magnification Carbon map obtained by nano‐SIMS and associated 
phase schematic: the area presents bainite sheaves (ferrite and retained austenite 
laths, blue in schematic), and pockets of martensite lenses (green in schematic). 107 
Figure 4‐24: Sequence of  image modification to account for the crystal orientation 
contrast in the SIMS carbon map. ............................................................................ 108 
Figure 4‐25: Carbon concentration profile across a bainite sheaf, measured by nano‐
SIMS. ......................................................................................................................... 109 
Figure 4‐26: EBSD‐EDS correlation in sample 5AC. (a) Band contrast, (b) phase map 
with  austenite  in  red  and  ferrite  in  blue,  (c)  IPF  colouring,  (d)  EDS  silicon  K‐lines 
map,  (e) Euler colouring, and  (f) superimposition of  the austenite  from  (b) on  the 
silicon  EDS  map  (d)  showing  the  concentration  of  retained  austenite  in  the 
segregated  inter‐dendritic  arms.  Solidification  direction  aligned  with  vertical 
direction. .................................................................................................................. 110 
Figure 4‐27: Aluminium nitrides  and manganese  sulphides  revealed by  EDS. Note 
that  (a‐b)  and  (c‐f)  present  two  different  regions  of  the  sample.  Solidification 
direction aligned with vertical direction. ................................................................. 111 
Figure  4‐28:  EDS merged  image  showing  the  aluminium  nitrides  and manganese 
sulphides  in  the  enriched  inter‐dendritic  regions.  Silicon  in  green,  aluminium 
nitrides  in red, manganese sulphides  in yellow. Solidification direction aligned with 
vertical direction. ...................................................................................................... 112 
Figure  4‐29:  Evolution  of  grain  morphology  during  solidification,  adapted  from 
[236]. The red box highlights the morphologies found in the strip cast alloys studied 
in the present work. ................................................................................................. 114 
Figure  4‐30: Angle of dendritic  growth with  respect  to  the normal  (solidification) 
direction in specimen 5T. ......................................................................................... 115 
Figure  4‐31:  Comparison  between  the  Scheil  predictions  and  experimental 
quantifications  of micro‐segregation  in  the  alloys  studied,  obtained  by  EDS  (full 
symbols) and nano‐SIMS (empty symbols). The line of slope 1 is also plotted to show 
the good agreement between the experimental values and the Scheil model. ..... 117 
 XII 
 
Figure  4‐32:  Phase  stability  at  equilibrium  as  a  function  of  temperature  in 
specimen 5, Thermocalc. .......................................................................................... 118 
Figure  4‐33:  [Al].[N]  product  (a)  in  the  inter‐dendritic  liquid  and  (b)  in  austenite, 
compared to AlN solubility in the respective phases showing that AlN are favourable 
across the whole solidification range. ...................................................................... 120 
Figure 4‐34: Liquid enrichment  in Mn and S as solidification proceeds according to 
Scheil, Thermocalc. ................................................................................................... 122 
Figure  4‐35:  [Mn].[S]  product  in  a)  the  inter‐dendritic  liquid  and  b)  in  austenite, 
compared to MnS solubility  in the respective phases. The onset of precipitation  in 
the liquid is marked with the red dot. No precipitation is predicted in austenite. . 123 
Figure 4‐36: Equilibrium calculations a) in the first and b) in the last liquid to solidify. 
Compositions given by Scheil calculations. MnS becomes stable  in the  liquid at the 
end of solidification, temperature range highlighted by the box in (b). .................. 124 
Figure  4‐37:  EDS  maps  showing  AlN  and  MnS  precipitates.  Common  positions 
highlighted with the yellow circles. .......................................................................... 125 
Figure 4‐38: Solidification‐precipitation  sequence  in  the alloys  studied. Aluminium 
nitrides (AlN) and manganese sulphides (MnS) formed at the end of solidification in 
the super‐saturated liquid between the dendrites. ................................................. 127 
Figure 4‐39: Predictions of the martensite start temperature Ms in all compositions.
 .................................................................................................................................. 128 
Figure  4‐40:  Martensite  volume  fraction  as  a  function  of  temperature  during 
cooling, according to the Koistinen‐Marburger model with composition‐dependent 
parameters,  (a)  in the  full range of martensite volume  fractions and  (b)  limited to 
the martensite volume fractions above 80 vol%. The red vertical line in (a) highlights 
room  temperature. The black  vertical  lines  in  (b) highlight  for each alloy  the M99 
temperature, corresponding to a martensite volume fraction of 99 vol%. ............. 130 
Figure 4‐41: Comparison between the experimental (XRD) and predicted (Koistinen‐
Marburger  model)  martensite  volume  fractions  at  room  temperature  in  all 
specimens. Vertical error bars within dot radii. ....................................................... 131 
Figure 4‐42: Koistinen‐Marburger predictions in (a‐b) the depleted regions and (c‐d) 
the enriched  inter‐dendritic areas of the alloys studied. (a‐c) present the full range 
of martensite  volume  fractions  and  (b‐d)  are  limited  to  the martensite  volume 
 XIII 
 
fractions above 80 vol%. The black vertical lines in (b‐d) highlight for each alloy the 
temperature corresponding to a martensite volume fraction of 99 vol%. .............. 132 
Figure 4‐43: Differences  in martensite morphology  showing  (a)  lath‐martensite  in 
composition  2  and  (b)  plate‐martensite  in  composition  4.  Solidification  direction 
aligned with vertical direction. ................................................................................. 133 
Figure  4‐44:  Schematic  microstructure  morphologies  in  the  coiled  specimens. 
Solidification direction aligned with vertical direction. ........................................... 136 
Figure 4‐45: Bainite lath width ‐ austenite strength correlation in the alloys studied 
in  this  work  (red  points)  and  in  alloys  referenced  in  Singh’s  work  [138]  (black 
points). ...................................................................................................................... 139 
Figure 5‐1: Schema of the microstructure of the strip cast specimen of composition 
5 after coiling at 310 °C for 24 hours. ...................................................................... 142 
Figure 5‐2: Thermal  treatment  applied  in  the dilatometer. Tc  refers  to  the  coiling 
temperature. ............................................................................................................ 144 
Figure 5‐3: Energy‐Dispersive‐Spectroscopy (EDS) of (a‐b) the as‐cast dip sample, (c‐
d)  sample  after  austenitizing  treatment  2  min  at  1150  °C,  and  (e‐f)  after 
homogenisation  treatment  8  hours  at  1100  °C,  showing  (a‐c‐e)  the  silicon  K‐line 
maps and (b‐d‐f) MnS precipitates. .......................................................................... 146 
Figure 5‐4:  EBSD  images  showing  the prior‐austenite  grain morphology  in  (a)  the 
strip  cast dip  sample,  (b)  the  segregated  sample  5S  after  austenitizing  treatment 
and (c) the homogeneous sample 5H after austenitizing treatment. The white  lines 
correspond to the austenite grain boundaries (> 15° angles). Solidification direction 
along ND. .................................................................................................................. 148 
Figure 5‐5: Back‐scattered electron micrographs of (a) the strip cast dip sample, (b) 
segregated sample 5S and (c) homogeneous sample 5H transformed at 310 °C for 24 
hours: αnb nanobainite sheaves and αLM lenticular martensite pockets. ................. 149 
Figure 5‐6: Bainitic ferrite lath width distribution in (a) segregated sample 5S and (b) 
homogeneous  sample  5H  transformed  at  310 °C  for  24 hours  in  the dilatometer. 
Raw and stereologically corrected average values are presented in the table. ...... 151 
Figure 5‐7: Bainite sheaves length and width in (a‐c) segregated sample 5S and (b‐d) 
homogeneous sample 5H transformed at 310 °C for 24 hours in the dilatometer. 152 
 XIV 
 
Figure 5‐8:  (a) Dilatometry  response during  thermal  treatment. Bainite  formation 
highlighted by red hashed region. Temperature (black curve) and  length change of 
the  sample  (blue  curve)  as  a  function of  time,  ti  incubation  time  for  the  start of 
bainite  transformation.  (b) Graphical determination of  the end of  incubation. The 
green region in (b) highlights the uncertainty on the measurement of ti. .............. 153 
Figure 5‐9:  Incubation  time  for bainite  formation  in  the  segregated  (red) and  the 
homogeneous (blue) samples. The data points were fitted by a degree 2 polynomial 
function. The  indicated BS  is that of the homogeneous sample, as calculated using 
Steven and Haynes formula. .................................................................................... 154 
Figure  5‐10:  Length  change  of  the  homogeneous  dilatometry  sample  associated 
with bainite growth at 290 °C. ................................................................................. 155 
Figure 5‐11: Bainitic  ferrite volume  fraction as a  function of  time after  the end of 
incubation  in  (a)  the  segregated  and  (b)  the  homogeneous  samples:  effect  of 
transformation temperature. ................................................................................... 159 
Figure  5‐12:  Bainite  volume  fraction  as  a  function  of  time  of  isothermal 
transformation  at  290 °C,  300 °C,  310 °C  and  320 °C.  Segregated  sample  in  red, 
homogeneous sample in blue. ................................................................................. 160 
Figure 5‐13: Dilatometry data of the segregated sample showing (a) the formation 
of bainite during  isothermal treatment and (b) the formation of martensite during 
quenching at the end of the isothermal treatment. Point Q corresponds to the onset 
of quenching. The green vertical line in (b) marks the onset of martensite formation 
during quenching. ..................................................................................................... 161 
Figure 5‐14: Selection of the area near prior‐austenite grain boundaries in the strip 
cast dip sample of composition 5, coiled at 310 °C for 24 hours. (a) Austenite Euler 
colour map, (b) corresponding schema with prior‐austenite grain numbering 1‐3, (c) 
EDS silicon K‐line map and (d) band contrast map of the corresponding area. ...... 165 
Figure 5‐15: (a) Merged map consisting of (b) the EBSD band‐contrast map and (c) 
the  EDS  silicon map  of  the  dip  sample  of  composition  5  coiled  at  310 °C  for  24 
hours. The white dotted‐lines correspond  to prior austenite grain boundaries,  the 
yellow ellipses highlight the enriched regions where bainite did not form. ........... 166 
Figure 5‐16: (a) Nano‐SIMS Mn map in the strip cast dip specimen showing the line 
(AB) along which (b) the driving force for ferrite nucleation and (c) the bainite start 
 XV 
 
temperature were  calculated  using  Thermocalc  and  Steven  and Haynes’  formula 
respectively. The driving force for ferrite nucleation and the Bs in the homogeneous 
specimen (blue dotted‐lines in (b) and (c)) and the coiling temperature (black TC line 
in (c)) are indicated. .................................................................................................. 167 
Figure  5‐17:  Effect  of  the  undercooling  (a)  below  T0  and  (b)  below  BS  on  the 
maximum bainite  volume  fraction. Red points  and blue points  correspond  to  the 
heterogeneous and homogeneous specimens respectively. The composition of the 
segregated  sample  is  that  in  the  solute‐depleted  regions, where  the bainite  laths 
formed. ..................................................................................................................... 169 
Figure 5‐18: Global kinetics of bainite transformation in the range 290 °C ‐ 320 °C in 
the  segregated  (red)  and  homogeneous  (blue)  samples.  dX/dt  first  derivative  of 
bainite volume  fraction with  respect  to  time, here presented as a  function of  the 
bainite volume fraction. ........................................................................................... 172 
Figure 5‐19: Effect of temperature on the maximum bainite transformation rate  in 
the segregated (red) and the homogeneous (blue) samples. .................................. 173 
Figure  5‐20:  Effect  of  the  undercooling  (a)  below  T0  and  (b)  below  BS  on  the 
maximum  bainite  transformation  rate.  Red  points  correspond  to  the  segregated 
sample,  blue  points  to  the  homogeneous  specimen.  The  composition  of  the 
segregated sample is that in the solute‐depleted regions....................................... 174 
Figure  5‐21:  Interrupted  treatment  at  310 °C  to  measure  the  bainite  spatial 
nucleation rate in (a) the segregated and (b) the homogeneous specimens. Note the 
scale difference between  (a) and  (b). The  transformation  times  indicated  refer  to 
the time after the end of incubation in each specimen. .......................................... 175 
Figure  5‐22:  Bainite  lengthening  rate  in  the  depleted  (red  squares)  and  enriched 
(red triangles) areas of the segregated sample and  in the homogeneous specimen 
(blue squares), calculated as per method described in [116]. ................................. 179 
Figure  6‐1:  Thermal  treatment  applied  in  the  dilatometer  prior  to  cooling  at 
controlled rates. ....................................................................................................... 186 
Figure 6‐2: Continuous‐Cooling‐Transformation (CCT) diagrams of the homogeneous 
specimens, compositions 1H to 5H (respectively a‐e). Ae1, Ae3 and Acm temperatures 
indicated. Error bars within dots radii. ..................................................................... 188 
 XVI 
 
Figure  6‐3:  Phases  formed  during  continuous  cooling  of  specimen  1H:  (a)  full 
pearlite,  (b)  mixture  of  bainite  and  martensite)  and  (c)  full  martensite. 
Backscattered electrons signal. ................................................................................ 189 
Figure 6‐4: Pearlite nose position on the CCT diagram of the homogeneous samples. 
The  element  which  concentration  varies  between  two  consecutive  samples  is 
indicated. .................................................................................................................. 191 
Figure  6‐5:  Continuous‐Cooling‐Transformation  (CCT)  diagrams  of  the  segregated 
strip cast specimens of compositions 1‐5 (respectively a‐e). The black dashed line on 
each  graph  presents  the  cooling  curve measured  by  a  thermocouple  during  the 
actual direct strip casting process. Ae1, Ae3 and Acm  temperatures  indicated. Error 
bars within points radii. Cooling rates indicated on some cooling curves. ............. 193 
Figure  6‐6:  Comparison  of  the  experimental Ms  in  the  homogeneous  (blue)  and 
segregated  (red) specimens of each bulk composition. Experimental error +/‐ 5 °C.
 .................................................................................................................................. 194 
Figure  6‐7:  Pearlite  nose  position  comparison  between  homogeneous  and 
segregated specimens of each composition. ........................................................... 196 
Figure 6‐8: CCT diagram of specimen 5S limited to the pearlite transformation. The 
cooling curve corresponding to a cooling rate of ‐1 °C/s is highlighted in blue. PS and 
Pf  refer  to  the pearlite  start  and  finish  temperatures,  and  t  the  time  for pearlite 
completion at the considered cooling rate. ............................................................. 199 
Figure 6‐9: Diffusion distance of the various elements during pearlite  formation at 
the start and finish temperatures in specimen 5S cooled down at ‐1 °C/s. ............ 200 
Figure  6‐10:  Dilatation  curves  of  the  segregated  samples  1‐5  (a‐e)  showing  the 
martensite phase transformation at ‐10 °C/s cooling rate. ..................................... 204 
Figure  6‐11:  Theoretical MS  comparison  between  homogeneous  and  segregated 
specimens of each composition. .............................................................................. 206 
Figure  6‐12:  Comparison  between  calculated  and  experimental  martensite  start 
temperatures  in  the homogeneous  (blue) and  the segregated  (red) samples. Error 
on the experimental MS +/‐ 5 °C. ............................................................................. 207 
Figure 6‐13: Merged CCT diagrams of alloys 1  to 5  (a‐e)  in  the homogeneous  (full 
lines) and segregated (dotted lines) conditions. ...................................................... 208 
 XVII 
 
Figure 6‐14: Pearlite nucleation (a‐c‐e) in specimen 2S cooled at ‐2 °C/s and (b‐d) in 
sample  2H  cooled  at  ‐1 °C/s.  Microstructures  consisting  of  pearlite  (dark)  and 
martensite (grey). Bainite laths can also be seen in sample 2H. (e) Silicon K‐line EDS 
map corresponding to image (c). ............................................................................. 210 
Figure 6‐15: Experimental pearlite start temperature measured on the CCT diagrams 
at a cooling rate of  ‐0.5 °C/s, as a function of the calculated Ae1 temperature. The 
latter  are  presented  in  the  homogeneous  samples  (blue  squares),  and  in  the 
depleted regions of the segregated specimens (red squares). ................................ 212 
Figure 6‐16: Merged CCT diagrams of composition 1 in the homogeneous (full lines) 
and segregated (dotted lines) configurations. ......................................................... 214 
Figure 6‐17: Merged bainite curves  (CCT diagrams) of alloy 2  in the homogeneous 
(full lines) and segregated (dotted lines) configurations. ........................................ 216 
 
   
 XVIII 
 
List of tables 
Table  2‐1:  Stabilising  properties  of  the  classical  alloying  elements  used  in 
steelmaking, adapted from [36]. .................................................................................. 6 
Table  2‐2:  Average  error  associated  with  the  various  MS  prediction  formulae, 
calculated from the data presented in Figure 2‐20. .................................................. 31 
Table  2‐3:  Average  error  associated  with  the  various  BS  prediction  formulae, 
calculated from the data presented in Figure 2‐21. .................................................. 33 
Table 2‐4: Selected formulae for Ms and Bs calculations. .......................................... 34 
Table 3‐1: Nano‐bainitic compositions (in wt%) selected for the present project. The 
predicted MS and BS are indicated. ............................................................................ 56 
Table 3‐2:  Summary of  the  selected alloys,  coiling  temperature  (Tc) and  time  (tc). 
Compositions are in wt%. ........................................................................................... 60 
Table  4‐1: Quantitative  Energy‐Dispersive‐Spectroscopy  analysis  of  the  specimens 
studied. Concentrations are given in wt%. .............................................................. 103 
Table 4‐2: Comparison of the segregation quantification by EDS and Nano‐SIMS  in 
specimen  5T,  showing  the  good  agreement  between  the  two  techniques. 
Concentrations are given in wt%. ............................................................................ 106 
Table  4‐3: Volume  fraction  of  sample  above  and  below  bulk  composition  due  to 
micro‐segregation in specimen 5T, determined from Nano‐SIMS image analysis. . 106 
Table  4‐4:  Concentration  range  (Min  ‐ Max)  in  each  specimen,  as  calculated  by 
Thermocalc using Scheil conditions of solidification. .............................................. 116 
Table  4‐5:  Predicted Ms  of  the  austenite  laths  and  the  austenite  blocky  regions. 
Carbon  concentrations  obtained  by Nano‐SIMS, Ms  predicted  using Nehrenberg's 
formula. .................................................................................................................... 134 
Table 4‐6: Estimation of austenite strength at 310 °C  in all alloys. Calculated using 
equation given in [138]. Compositions are given in wt%, strength in MPa. ............ 138 
Table  5‐1:  Compositions  (in  wt%)  and  transformation  temperatures  in  the 
homogeneous  and  segregated  (depleted  and  enriched  regions)  alloys  of 
composition 5. The number in red corresponds to a BS value out of the composition 
range that provides accurate results with Steven and Haynes formula. ................. 143 
 XIX 
 
Table 5‐2: Summary of the microstructural  features  in  the 3 samples compared  in 
the present chapter: strip cast dip specimen, segregated dilatometry sample 5S, and 
homogeneous dilatometry sample 5H. .................................................................... 162 
Table 5‐3: Bainite  lath  thickness and austenite  strength at 310 °C  in  the depleted 
areas of the segregated sample and in the homogeneous specimen. .................... 163 
Table 5‐4: Parameters for bainite lengthening rate calculations. ........................... 178 
Table  5‐5:  Alloy  concentration  in  the  depleted  areas  of  the  segregated  sample 
according to Nano‐SIMS, MS of the segregated sample obtained by dilatometry after 
treatment at 310 °C (MS dilatometry), Carbon concentration of the martensite pockets 
deducted  from  MS  dilatometry  (Cdilatometry)  and  obtained  by  Nano‐SIMS  (CNano‐SIMS). 
Compositions are given in wt%. ............................................................................... 182 
Table 6‐1: Martensite start temperature Ms of the homogeneous alloys determined 
experimentally by quenching dilatometry, and  theoretical values determined with 
Andrews’ (compositions 1 ‐ 2) and Nehrenberg’s formulae (compositions 3 – 5). . 190 
Table 6‐2:  Eutectoid  temperature Ae1  in  the homogeneous  specimens,  calculated 
using Andrews formula [136]. .................................................................................. 192 
Table 6‐3: Martensite  start  temperature Ms of  the  segregated  alloys, determined 
experimentally by quenching dilatometry. .............................................................. 194 
Table  6‐4:  Eutectoid  temperature  Ae1  in  the  homogeneous  samples,  and  in  the 
enriched and depleted regions of the segregated samples. .................................... 197 
Table 6‐5: Diffusion coefficients used for calculations. ........................................... 199 
Table  6‐6:  Summary  of  the  effect  of  carbon,  silicon  and  chromium  on  phase 
transformations  during  continuous  cooling.  The  text  in  red  highlights  the 
discrepancies with the literature. ............................................................................ 202 
Chapter 1 
1 
 
Chapter 1. Introduction 
 
Direct  strip casting  (DSC)  is a new process  for  the production of  thin  steel  sheets 
from  the  melt  in  a  single  step  [1].  By  eliminating  the  numerous  secondary 
thermomechanical  steps  needed  after  conventional  casting methods, DSC  allows 
significant energy,  time and  cost  savings  [2]. Materials produced by DSC undergo 
extremely high solidification and cooling rates  in the order 103 °C/s at the onset of 
solidification [2, 3]. In such conditions, non‐equilibrium microstructures form. Non‐
equilibrium  concentrations  of  alloying  elements  in  solid  solution  [4‐7],  refined 
precipitates [5, 8, 9], and short‐wavelength micro‐segregation of impurities [10, 11] 
are examples of  the  features  inherited  from DSC which are not emulated  in  slow 
cooled slab castings. Such features were shown to have a significant impact on the 
morphology of the microstructures developing during secondary processes such as 
static  recrystallisation  [12,  13].  However,  the  effect  of micro‐segregation  on  the 
kinetics of phase transformations has not before been studied. 
Nano‐bainitic  steels  received  extensive  attention  in  the  past  decades  due  to  the 
remarkable mechanical  properties  they  exhibit.  These  alloys  of  simple  chemistry 
present high strength levels while retaining toughness in the excess of 40 MPa.m1/2 
[14‐16].  Though  these  unique microstructures  have  been  extensively  studied  in 
conventional steels, they have never before been investigated in alloys produced by 
direct strip casting. 
This thesis examines the impact of the particular features inherited from direct strip 
casting on microstructure development in 5 medium to high carbon steels designed 
for  nano‐bainite  development.  In  particular,  the  impact  of  the  solidified  grain 
structure, fine precipitation, and micro‐segregation of substitutional elements that 
develop  during  DSC  on  the  morphology  and  kinetics  of  phase  transformations 
during continuous cooling and isothermal treatment are investigated. 
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Chapter 2. Literature Review 
 
2.1. Direct Strip Casting 
Direct strip casting (DSC) is a near‐net shape casting method in which molten steel 
is poured directly on counter‐rotating copper rolls to achieve the  final product, as 
illustrated in Figure 2‐1. 
 
 
Figure  2‐1:  Three‐dimensional  representation  of  Bessemer's  strip  caster,  adapted 
from [2]. 
 
Solidification of  the molten  steel occurs upon  contact with  the  cold  copper  rolls, 
followed by dendritic growth into the liquid, Figure 2‐2. At the nip point of the rolls 
the  two  solidifying  shells on each  roll  connect  to  form a  single  steel  strip [2, 17]. 
Despite  being  a  fairly  old  concept  [2],  DSC  has  only  recently  been  brought  to 
industrial production [1]. 
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Figure  2‐2:  Steel  strip  formation  at  the  nip  point  during  twin‐roll  strip  casting, 
adapted from [2]. 
 
Because  DSC  is  a  near‐net  shape  process,  the  thickness  of  the  steel  sheet  after 
solidification  is  close  to  that  of  the  final  product.  This  allows  the  elimination  of 
many  secondary  processing  steps  such  as  hot  and  intermediate  rolling [18],  thus 
resulting  in  a  decrease  in  the  overall  processing  costs,  a  decrease  in  the  plant 
dimensions and significant energy savings:  it was estimated that the production of 
steel sheets through DSC instead of conventional casting would allow a reduction in 
the  energy  consumption  by  more  than  85 % [19,  20].  The  economic  and 
environmental advantages of this process are therefore clear. Figure 2‐3  illustrates 
the significant reduction in plant size that comes with a production by DSC instead 
of conventional slab casting. 
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Figure 2‐3: Dimension differences between conventional slab casting and direct strip 
casting. The latter allows significant reduction in plant size and production costs for 
thin sheets. Figure adapted from [4]. 
 
However,  the  radical  change  in  processing  has  a  significant  impact  on  the 
subsequent microstructural  development.  Strip  cast microstructures  are  strongly 
affected  by  the  non‐equilibrium  rapid  cooling  conditions  experienced  during 
solidification and subsequent phase transformations [2, 21]. For the case of a  low‐
carbon steel, it has been shown that the final microstructure of a steel produced by 
conventional slab casting is markedly different to that produced by DSC. Figure 2‐4 
shows  that  the  fine  equiaxed  ferrite  microstructure  of  steel  produced  by 
conventional casting can be changed to a more complex microstructure consisting 
of coarse Widmanstätten  ferrite and polygonal  ferrite  in  the same alloy produced 
by DSC. Such differences arise from the significant morphological difference  in the 
solidification  structure between  the  two processes  [2,  13,  21],  in  addition  to  the 
markedly reduced thermo‐mechanical processing window available after DSC.   
 
Chapter 2 
5 
 
 
Figure 2‐4: Comparison between (a) the microstructure of a steel produced by direct 
strip  casting  (CASTRIP  process)  showing  coarse  Widmanstätten  and  polygonal 
ferrite, and (b) that of the same steel produced by conventional slab casting showing 
fine equiaxed ferrite grains [21]. 
 
Minor  changes  in  compositions  have  been  shown  to  induce  major  changes  in 
microstructures  in DSC steels. For  instance, slight additions of vanadium  to a  low‐
alloy steel chemistry can turn a blocky ferrite microstructure into a fully bainitic one 
under DSC conditions [22]. The behaviour of the different elements such as carbon, 
silicon, manganese,  chromium  is  therefore  different  during  DSC  as  compared  to 
conventional  casting.  Solute  behaviour  under  conventional  processing  conditions 
has been extensively studied  [23, 24], however, the behaviour of different solutes 
under strip cast conditions remains unclear and is still under investigation [2]. 
To  date,  DSC  studies  have  mainly  investigated  plain  carbon  steels,  and  more 
recently  Nb‐micro‐alloyed  steels  have  been  studied  [25‐33].  In  particular,  it was 
shown that the high cooling rates experienced during DSC prevent precipitation and 
lead to super‐saturated solid solutions. These properties were successfully exploited 
in Nb‐steels where reheating led to considerable strengthening by cluster formation 
and  better mechanical properties  than  in  conventionally  cast materials  [30].  This 
demonstrates that DSC offers the opportunity to produce new microstructures with 
potentially improved properties compared to conventional casting. It is therefore of 
great  benefit  to  re‐assess what microstructures  are  to  be  expected  in  strip  cast 
materials as compared to conventionally cast materials.  
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2.2. Phase Transformations in Steels 
Steels  produce  an  extensive  range  of mechanical  properties  [34]  related  to  the 
existence of different allotropes (forms) for iron [35, 36]. Transitions between these 
various  forms  are  called  phase  transformations  and  the  latter  govern 
microstructural  development  in  steels.  These  transitions  are  described  in  the 
following sections. 
 
2.2.1. Effect of Alloying Elements 
Various elements  can be  added  to  steels  in order  to  control  their microstructure 
and  physical  properties.  These  alloying  elements  can  be  classified  into  two 
categories depending on their thermodynamic effect on the phase diagram, ferrite 
stabilisers and austenite stabilisers. Table 2‐1 summarizes the effect of the classical 
alloying elements used in the steel industry. 
 
Table  2‐1:  Stabilising  properties  of  the  classical  alloying  elements  used  in 
steelmaking, adapted from [36]. 
  Alloying elements 
α  ‐ stabilisers  Si Cr Al P B V W Ta Nb Zr Ti Mo 
γ ‐ stabilisers  C Mn N Cu Ni Co 
 
The austenite stabilisers and ferrite stabilisers respectively expand and contract the 
austenite phase field of the phase diagram. These changes occur by moving the Ae1, 
Ae3,  and  Acm  temperatures  as  well  as  the  eutectoid  composition,  as  shown  in 
Figure 2‐5. As can be seen, the austenite stabilisers (Ni, Mn) depress the eutectoid 
temperature  Ae1  while  the  ferrite  stabilisers  increase  it.  Aside  from  these 
modifications,  alloying  elements  can  form  stable  compounds  such  as  carbides, 
nitrides  and  sulphides  (MnS,  AlN,  Cr23C6,  TiC,  Al4C,  NbN)  which  adds  further 
complexity the Fe‐C phase diagram. 
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Figure  2‐5:  Effect  of  various  alloying  elements  on  the  eutectoid  temperature  and 
composition [37]. 
 
2.2.2. The Limitations of the Phase Diagram: Non‐Equilibrium Phases 
Phase diagrams are an effective tool to predict the formation of equilibrium phases 
obtained by  transformations at  infinitely slow cooling rates. Their use  is  therefore 
limited  when  trying  to  predict  the  microstructures  obtained  in  complex  alloys 
produced  in  industrial conditions at various cooling rates. The steel phase diagram 
suggests  that  the  only  phases which  can  be  observed  at  room  temperature  are 
ferrite,  cementite  and  eutectoid  pearlite.  This  diagram  does  not  account  for  the 
formation of transformation products such as martensite or bainite. 
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2.2.3. Transformation Kinetics and Cooling Rate 
The kinetics of transformation and the applied cooling rate are critical parameters 
that determine the formation of microstructures not predicted by thermodynamics 
and  the  equilibrium  phase  diagram,  such  as  retained  austenite  at  room 
temperature,  martensite  or  bainite.  Since  equilibrium  phase  diagrams  do  not 
account for transformation kinetics, they are ineffective in predicting the formation 
of  non‐equilibrium  phases.  Instead,  time‐temperature  diagrams  are  used  in  this 
regard. Two  types of diagrams are widely used:  time‐temperature‐transformation 
(TTT)  diagrams  and  continuous‐cooling‐transformation  (CCT)  diagrams.  Both 
diagrams are typically obtained by dilatometry [38‐44]. 
 
2.2.3.1. Time‐Temperature‐Transformation (TTT) Diagrams 
Time‐Temperature‐Transformation  (TTT)  diagrams  map  the  occurrence  areas  of 
both the equilibrium and non‐equilibrium phases which develop  in an alloy during 
isothermal treatment. The advantage of TTT diagrams as compared to equilibrium 
phase  diagrams  is  that  they  incorporate  time  which  is  a  critical  parameter  in 
understanding  metastable  phase  transformations  in  steels.  Each  diagram  is 
associated with one particular chemical composition [24], and an example is shown 
in Figure 2‐6. 
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Figure 2‐6: TTT‐diagram of a medium‐alloyed steel, showing the C‐curves associated 
with pearlite (P) and bainite (B), adapted from [24]. 
 
The curves drawn in a TTT‐diagram usually have a C‐shape [24]. The C‐shape can be 
explained  by  understanding  that  diffusional  phase  transformation  kinetics  are 
mostly dependent on  two parameters,  the driving  force  for  the  reaction ∆ܩ, and 
the diffusivity of the considered species. The higher these two parameters are, the 
faster  the  phase  transformation.  ∆ܩ	and  D  are  strongly  dependent  on  the 
temperature T at which the system is held. There are two regimes to consider:  
 At  high  temperatures,  the  diffusion  coefficient  D  is  large,  but  the 
undercooling  is  small,  thus  the  driving  force  for  the  transformation ∆ܩ  is 
small.  
 At  low  temperatures,  the diffusivity  is reduced while  the undercooling and 
hence the driving force for the reaction are increased.  
In  these  two  extreme  cases,  the  time  to  complete  transformation  is  large.  For 
intermediate temperatures, a better compromise between the values of ∆ܩ and D 
allows the transformation to be completed faster, hence the C‐shape of the curves. 
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However, the addition of certain alloying elements such as the carbide‐formers Mn, 
Cr, Mo, W, V, Ti, Zr, Nb [37] can distort these curves and lead to more complicated 
shapes [24]. 
 
2.2.3.2. Continuous‐Cooling‐Transformation (CCT) Diagrams 
Continuous‐Cooling‐Transformation  diagrams  (CCT‐diagrams)  are  the  second  type 
of widely used diagrams in predictive metallurgy. They differ from the TTT‐diagrams 
in  that  they  are  obtained  through  continuous  cooling  of  the  samples  instead  of 
isothermal holding. They are therefore useful in predicting microstructural changes 
under  industrial  conditions  such  as  casting.  The  onset  points  of  a  given  phase 
transformation at each cooling rate are plotted in a time‐temperature diagram and 
linked  together. The  line  interpolates  the boundary  for  the region of  formation of 
the considered phase. Figure 2‐7 shows an example of a CCT diagram. It can be seen 
that austenite, bainite and martensite all appear on this diagram. The phase fields in 
CCT diagrams do not necessarily have a C‐shape. The complexity of  the  shapes  is 
mainly due to the fact that during continuous cooling, different phases may form at 
different  temperatures,  and  this  sequence  of  events  may  alter  the  subsequent 
transformation behaviour.  
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Figure 2‐7: CCT‐diagram showing the occurrence areas of the different phases that 
can  be  formed  under  continuous  cooling  conditions  in  a  HSLA  steel.  The  cooling 
curves were plotted as well [24]. 
 
The  austenite/martensite  boundary  (dotted‐line  in  Figure  2‐7)  is  horizontal,  and 
corresponds  to  the  martensite  start  temperature  Ms.  This  temperature  is  not 
kinetic, and does not depend on  the  cooling  rate provided no other phase  forms 
upon  cooling prior  to martensite  formation. However  it  strongly depends on  the 
austenite  chemistry,  in  particular  austenite  carbon  concentration  as  discussed  in 
2.3.1. It is therefore influenced by the presence of other phase transformations: for 
a given cooling rate,  the Ms can be gradually depressed  (respectively  increased)  if 
martensite formation is preceded by the formation of a phase accommodating less 
(respectively more) carbon than the overall alloy content. The case of Ms depression 
when bainite formation precedes that of martensite is illustrated by the dotted‐line 
in Figure 2‐7. 
Apart from martensite, the upper boundary of the first phase to form upon cooling 
is generally not a straight  line. This particularly applies to phases formed by purely 
diffusional  processes  such  as  polygonal  ferrite  and  pearlite  for  which  the 
undercooling is a function of cooling rate: the lower the cooling rate, the lower the 
undercooling  at  the  start  of  transformation.  Thus  for  ferrite  and  pearlite,  as  the 
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cooling  rate  is decreased,  the  fields upper boundaries on  the CCT diagram  (these 
boundaries are referred to as Ar3 and Ar1 respectively) converge to the equilibrium 
temperatures  Ae3  and  Ae1  respectively.  The  lower  boundaries  of  these  phases 
follow the same trend [24]. 
Figure 2‐8 shows the TTT and the CCT diagrams associated to a low‐alloy steel [24]. 
As can be seen, the two diagrams are markedly different since the formation region 
of a given phase is different in the two diagrams. Therefore the associated CCT and 
TTT diagrams of a given steel should not be compared [24, 45]. 
 
 
Figure 2‐8: Comparison between the TTT and CCT diagrams of a low‐alloy steel [24]. 
 
2.2.3.3. Effect of Alloying Elements on Time‐Temperature Diagrams  
For most of the classically used elements, increasing the alloy concentration delays 
the austenite decomposition, shifting the phase fields towards longer times and/or 
towards  lower temperatures on the Time‐Temperature diagram [24]. An exception 
exists  for  cobalt  and  aluminium [46],  which  increase  both  the  nucleation  and 
growth  rates  of  pearlite [47]  and  low‐temperature  bainite [48]  by  increasing  the 
free energy change of the reaction [49]. Therefore these elements result in a shift of 
the  pearlite  and  bainite  stability  regions  to  the  left  of  the  Time‐Temperature 
diagram. 
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The  effect  of most  alloying  elements  on  the martensite  transformation  are well 
established and documented in the literature, and are summarized in the numerous 
empirical formulas for Ms predictions  in steels [50], which are discussed  in further 
detail  in  section 2.3.1. According  to  these, most  alloying elements  (C, N, Mn, Cr) 
contribute  to  a  drop  in  the Ms,  carbon  and  nitrogen  having  the most  significant 
effect.  The  case  of  silicon  is  generally  more  complex  and,  even  though  it  is 
commonly  reported  to drop  the Ms,  it has also been shown  to  increase  the Ms  in 
some alloys [50]. 
The  impact  of  alloying  elements  on  the  kinetics  of  pearlite  formation  has  been 
extensively  studied  [47,  51‐57].  Most  of  these  studies  come  down  to  the 
partitioning/non‐partitioning of  substitutional elements during pearlite  formation. 
Substitutional elements either partition to ferrite or cementite: silicon partitions to 
ferrite  [58] while  carbide  forming elements,  in particular manganese  [51, 59, 60] 
and chromium [51, 61‐63] partition to cementite during pearlite formation. Because 
of  this  partitioning  behaviour,  the  pearlite  transformation  rate  is  thought  to  be 
controlled  by  the  rate  of  partitioning  of  the  substitutional  elements,  rather  than 
carbon diffusion. Therefore increasing the concentration of substitutional elements 
tends  to  delay  the  kinetics  of  pearlite  formation.  This  generally  stands  true  for 
manganese  and  chromium  [47].  Silicon  partitions  preferentially  to  ferrite  during 
pearlite formation, and tends to delay cementite precipitation at low temperatures 
[64‐66].  However,  its  diffusivity  in  ferrite  and  cementite  has  been  shown  to  be 
higher than other substitutional elements  [58], therefore silicon  is not believed to 
have  a  significant  influence on  the  kinetics of pearlite  formation.  Finally, pearlite 
transformation largely relies on carbon diffusion in the austenite [54]. At any given 
temperature,  carbon  diffusivity  in  austenite  increases  as  a  function  of  carbon 
concentration  [67].  Therefore  higher  carbon  concentrations  increase  pearlite 
growth  rate.  Moreover,  the  driving  force  for  cementite  precipitation  largely 
increases with increasing carbon concentrations [68], therefore the overall pearlite 
transformation is fostered by higher carbon concentrations. The effects of selected 
individual alloying elements on the bainitic transformation are further discussed  in 
section 2.4. 
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2.2.4. Different Ferrite Morphologies 
Austenite decomposition can produce a variety of  ferrite morphologies depending 
on  the  alloy  chemistry  and  the  cooling  rate.  These  morphologies  have  been 
classified  by  Dubé [69]  and  the  classification  matrix  further  modified  by 
Aaronson [70], Figure 2‐9. 
 
 
Figure 2‐9: Dubé morphological  classification of  ferrite, modified by Aaronson:  (a) 
grain  boundary  allotriomorphs,  (b)  Widmanstätten  sideplates  or  needles,  (c) 
Widmanstätten sawteeth,  (d)  idiomorphs,  (e)  intragranular Widmanstätten and  (f) 
massive structures. Adapted from [23]. 
 
In this section, these morphologies will be grouped  into two categories: polygonal 
ferrite  (idiomorphs  and  allotriomorphs)  and  plate‐like  structures.  The  complex 
bainitic  ferrite  will  be  described  in  its  own  subsequent  section.  Martensite  is 
dedicated its own sub‐section, but is only briefly reviewed here. 
 
2.2.4.1. Polygonal Ferrite 
Polygonal ferrite  is the simplest ferritic morphology encountered  in steels, formed 
from the austenite at relatively high temperature close to Ae3, or during continuous 
cooling  at  a  low  rate.  Polygonal  ferrite  grains mainly  nucleate  at  austenite  grain 
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boundaries in the form of allotriomorphs elongated along the grain boundary. More 
rarely, nucleation occurs within an austenite grain at defects or  inclusions such as 
carbides,  sulphides  and  oxides.  Such  intra‐granularly  nucleated  ferritic  grains  are 
referred  to  as  idiomorphs  [71].  Regardless  of  the  nucleation  site,  when  the 
undercooling below Ae3  is  low,  the nucleus, whether allotriomorph or  idiomorph, 
can grow in all directions until impinged by adjacent grains, or until the equilibrium 
volume  fraction  is  reached. The  resulting  ferrite  grains  typically have  a polygonal 
shape. When  the  ferrite grains are particularly coarse,  the term “blocky  ferrite”  is 
sometimes employed. An example of polygonal ferrite (white phase) in conjunction 
with pearlite (dark phase) is shown in Figure 2‐10. 
 
 
Figure  2‐10:  Optical  micrograph  (x500)  of  a  British  Standard  3100  normalized 
medium  carbon  steel etched  in 3 % Nital,  showing  coarse polygonal  ferrite  (white 
phase) and pearlite (dark phase) [72]. 
 
2.2.4.2. Plate‐Like Ferrite 
Ferrite can form in plate or needle‐like morphologies, usually in response to higher 
cooling  rates.  Morphologies  that  can  form  include  acicular  and  Widmanstätten 
ferrite.   Acicular  ferrite  refers  to needle‐like morphologies nucleated at  inclusions 
present  within  the  parent  austenite  grains [73,  74],  while  Widmanstätten 
morphology  refers  to  lath‐like  or  plate‐like microstructures [75]  nucleated  at  the 
parent austenite grain boundaries [76]. Thus depending on the prior‐austenite grain 
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size and the amount of  inclusions within the steel, the microstructure may consist 
of  one  or  both  of  these  microstructures.  For  small  austenite  grains  and  few 
inclusions, Widmanstätten ferrite generally dominates. 
Widmanstätten  ferrite  can  be  seen  as  an  intermediate  morphology  between 
polygonal ferrite and bainitic ferrite, obtained when the cooling rates are too high 
to  allow  the  formation  of  coarse  polygonal  ferrite,  and  too  low  to  allow  that  of 
bainite or martensite [77, 78]. Widmanstätten plates nucleate on previously formed 
grain‐boundary allotriomorphs and grow  in the form of  large colonies towards the 
inside  of  the  parent  grain.  This  nucleation  mode  in  which  a  phase  nucleates 
preferentially  on  previously  formed  grains  of  the  same  phase  is  referred  to  as 
“sympathetic nucleation” and has been observed  in various alloy  systems  such as 
Fe‐based,  Cu‐based  and  Ti‐based  alloys  [79].  For  needle‐like  or  plate‐like 
morphologies, the sympathetically nucleated phase may be found in three different 
configurations: at moderate undercooling or moderate supersaturation levels, face‐
to‐face and edge‐to‐edge nucleation modes prevail (Figure 2‐11‐a‐b), while at larger 
undercooling  or  high  supersaturation  levels  the  edge‐to‐face mode  is  dominant 
(Figure 2‐11‐c). 
 
 
Figure 2‐11: Sympathetic nucleation configurations  in  the case of plate/needle‐like 
phases: (a) face‐to‐face, (b) edge‐to‐edge and (c) edge‐to‐face. Adapted from [79]. 
 
Figure  2‐12  shows  the  as‐cast  microstructure  of  a  British  Standard  3100  steel 
consisting  of Widmanstätten  ferrite  and  pearlite.  The  sympathetic  nucleation  of 
Widmanstätten  ferrite  on  allotriomorphic  ferrite  can  be  seen,  along  with  the 
particular edge‐to‐face configuration described in Figure 2‐11. 
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Figure 2‐12: Optical micrographs of (a) an Fe‐C alloy of peritectic composition [80] 
and (b) of a continuously cooled UNS steel [81] consisting of Widmanstätten ferrite 
laths  (white)  and  pearlite  (dark  phase).  Note  the  edge‐to‐face  sympathetic 
nucleation of the Widmanstätten ferrite laths on grain‐boundary allotriomorphs and 
on other Widmanstätten ferrite laths. 
 
The growth of Widmanstätten  laths  is displacive, as  suggested by  the plain  strain 
surface  relief  accompanying  the  transformation,  as  well  as  the  similar 
crystallographic features to martensite [23, 82]. It does however require carbon to 
partition  during  growth  [83].  Widmanstätten  laths  grow  in  the  form  of  large 
colonies. Widmanstätten  ferrite  presents  irrational  habit  planes  [84]    and  a  K‐S 
(Kurdjumov‐Sachs) crystallographic orientation relationship with austenite [85]. 
 
2.2.4.3. Martensite 
Martensite  is a well‐studied phase  in steel metallurgy [86], and  in this section only 
the pertinent points will be summarised. 
Martensite is a non‐equilibrium phase that forms from the austenite at high cooling 
rates  [87]. Martensite can grow  in the  form of  laths or plates,  in alloys presenting 
respectively  low  or  high  carbon  levels  [88].  Its  transformation  mechanism  is 
displacive, meaning  that martensite  forms without  solute partitioning, by  the  fast 
coordinated movement of atoms [89]. This mechanism results  in a supersaturated 
and possibly distorted BCC  structure also  referred  to as body‐centered  tetragonal 
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(BCT) structure. Transformation starts upon cooling when  the undercooling below 
the equilibrium temperature (Ae3 or Ae1) reaches a critical value. The temperature 
associated with  this  critical  undercooling  is  denoted Ms  [86].  Unlike  in  diffusive 
transformations  such  as  polygonal  ferrite  and  pearlite,  the  martensite  start 
temperature Ms does not depend on the cooling rate, and is only a function of the 
alloy  chemistry  as  described  in  section  2.3.  This  unique  property  of martensite 
results  in the straight  line separating the austenite and the austenite + martensite  
regions on the CCT diagram [24]. 
 
2.2.4.4. Bainite 
The bainitic microstructure is of interest as its properties lie half‐way between those 
of martensite and ferrite, resulting in a good combination of strength and ductility. 
Moreover,  the production of bainitic steels  is  relatively easy, as a close control of 
the steel chemistry reduces the necessity of high cooling rates, as previously shown 
in  2.2.3.  Therefore  homogenous  bainitic  microstructures  can  theoretically  be 
achieved in large steel products [90].  
Bainite  can  be  considered  a  mixture  of  ferrite  and  carbides,  and  the  bainitic 
structures  can  be  grouped  into  two  categories  depending  on  the  carbides 
distribution:  upper  bainite  where  carbides  form  between  the  ferrite  laths,  and 
lower bainite which contains  inter and  intra‐lath carbides [91], Figure 2‐13‐b and c 
respectively. 
A more morphological definition of bainite can be used to divide different types of 
bainitic  microstructures,  as  suggested  by  Ohmori [92,  93].  According  to  this 
definition,  any  lath‐like  or  plate‐like  ferritic microstructure  can  be  called  bainite 
regardless  of  the  presence  of  carbides.  The  author  thus  defines  three  types  of 
bainite referred to as BI, BII and BIII, Figure 2‐13. BI‐bainite  is a carbide‐free phase 
consisting of  ferrite  laths  separated by martensite  and/or  retained  austenite. BII‐
bainite  consists  of  lath‐like  ferrite  with  cementite  at  the  laths  boundaries.  This 
microstructure  is  similar  to  the  upper‐bainite  defined  in [91].  Finally,  BIII‐bainite 
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presents inter and intra‐lath cementite and is similar to lower‐bainite as defined by 
Hehemann [91]. 
 
 
Figure 2‐13: Bainite classification according to Ohmori [92], presenting (a) the BI, (b) 
BII and (c) BIII morphologies of bainite [23]. 
 
Since  the  observation  of  carbide‐free  bainite  after  appropriate  additions  of 
silicon [64‐66]  or  aluminium [94],  the  latter  definition  appears more  relevant  for 
bainite  classification. However  the definition of BI‐bainite  seems  incomplete  as  it 
does  not  suggest  any  difference  between  carbide‐free  bainitic  ferrite  and 
Widmanstätten ferrite [83]. 
Cementite precipitation  in bainite  is a secondary mechanism and  is not considered 
to  be  necessary  for  bainite  formation [23].  Carbides  in  BII‐bainite  are  formed  by 
precipitation  from  the  carbon‐enriched  residual  austenite [23]  while  BIII‐bainite 
intra‐laths carbides are believed to form by precipitation inside the super‐saturated 
ferrite [95], explained by the slower diffusion of carbon at lower temperatures. 
Although  Widmanstätten  ferrite  and  bainite  appear  similar,  their  nucleation 
mechanisms  are  different:  bainite  nucleates  directly  at  the  austenite  grain 
boundaries  and  does  not  necessarily  require  sympathetic  nucleation  on 
allotriomorphs  [45, 61, 78, 96, 97], hence  the higher activation energy and higher 
undercooling  required  for  bainite  formation  as  compared  to  other  ferrite 
morphologies.  However,  like  Widmanstätten  ferrite,  bainite  can  also  nucleate 
sympathetically on previously formed bainite laths [97, 98]. 
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The  exact mechanisms  involved  in  the  growth  of  bainite  laths  remain  unclear  as 
certain  features  suggest  a  displacive  mechanism  while  others  account  for  a 
diffusional  growth.  A  thorough  chronological  description  of  the  evolution  of  the 
leading opinions in the literature since bainite discovery is beyond the scope of this 
work, and readers interested in this matter are encouraged to refer to the detailed 
review  by  Fielding  [99].  However,  the  main  aspects  of  the  two  theories  are 
summarized.  Each  theory  finds  its  source  in  the  comparison  between  bainite 
formation  and  previously  known  phase  transformations  namely  displacive 
martensite and diffusive pearlite. 
1) The diffusionless/partitional theory was preliminarily formulated by Zener in 
an  early work  [100].  According  to  this  view,  bainite  forms  in  a  displacive 
manner. Therefore bainite  is  supersaturated  in  carbon when  it  forms, but 
the relatively high transformation temperatures allow diffusion of the excess 
carbon  into  the  parent  austenite,  which  will  further  result  in  cementite 
precipitation  in  the enriched austenite and explain  the  formation of  inter‐
laths  cementite  and  the  BII morphology,  Figure  2‐13 [23].  Precipitation  of 
cementite within the supersaturated ferrite laths after their formation yields 
the  BIII  morphology  or  lower‐bainite.  The  sharp  surface  reliefs  and  the 
invariant  plain  strain  change  of  shape  observed  during  bainite  formation, 
similar  to  those  observed  in  martensite [95,  98,  101‐103]  are  significant 
arguments  supporting  this  transformation mechanism: plastic deformation 
of  the surrounding austenite  is  responsible  for  the plate‐like structure and 
for the limited growth of bainite. 
In  this  theory, bainite cannot  form above a certain  temperature noted T0’. 
This temperature  is a shift of the T0 temperature used  in martensite theory 
and re‐included by Zener [100] (the temperature at which the austenite and 
ferrite of same compositions have  the same  free energy)  that  includes  the 
strain energy of bainite [98, 100, 104]. 
The  possibility  of  a  diffusionless  formation  of  bainite was  experimentally 
suggested  in  early  works  showing  that  the  composition  of  cementite  in 
lower bainite  is,  in  terms of  substitutional elements,  similar  to  that of  the 
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austenite matrix,  a  property  not  verified  by  cementite  in  pearlite  [105]. 
Moreover, the bainite laths were shown to never cross prior‐austenite grain 
boundaries [102], a property shared with martensite but not with pearlite. 
In more recent experiments, isothermal treatments leading to the formation 
of bainite at temperatures as low as 125 °C at which iron diffusivity is lower 
than an inter‐atomic distance are consistent with a displacive mechanism of 
formation [15]. This was reinforced by atom probe analysis showing that the 
iron to substitutionals ratio was constant  in bainite and austenite, and that 
no segregation of substitutionals across the  interface could be found [106]. 
As  for  carbon  super‐saturation,  it  was  accurately  measured  in  many 
instances by atom probe tomography [107‐109], and this super‐saturation is 
linked to the tetragonality of bainitic ferrite [110, 111]. 
2) The diffusional theory, on the other hand, believes that bainite formation is 
fully  controlled  by  diffusion.  It  recognizes  that  the  diffusion  or 
reconstruction  of  substitutional  elements,  if  it  exists,  is  limited  to  short 
ranges. Therefore the separate notion of para‐equilibrium was introduced to 
characterize  the  bainite  transformation  [105].  Para‐equilibrium  stipulates 
that  the  substitutional alloying elements are not partitioned, while carbon 
satisfies the equilibrium at the transformation interface. In such conditions, 
the  concentration  profile  of  the  substitutional  elements  is  flat  across  the 
interface,  but  not  that  of  carbon.  Diffusion‐controlled  migration  of 
ferrite/austenite  interfaces  by  ledge  mechanisms  is  believed  to  be 
responsible  for  both  the  plate‐shape  of  bainite  and  the  observed  surface 
relief  [70].  Cementite  precipitation  is  believed  to  always  happen  at  the 
transformation  front  in  austenite,  which  is  supported  by  the  3‐phase 
crystallographic  correspondence  (cementite,  bainite  and  austenite)  found 
experimentally  in  lower  bainite  [112].  In  carbide‐free  bainite,  carbon 
concentrations beyond the displacive limit of the T0 and T0’ lines have been 
found  experimentally   [113,  114],  supporting  the  diffusive  nature  of  the 
transformation. 
The  relatively  slow and  continuous growth of bainite  compared  to  that of 
martensite  has  been  from  the  start  of  this  debate  a  major  argument 
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supporting  the  idea  that  the  two  growth  are  not  controlled  by  the  same 
transformation mechanism [102]. More  recent diffusional models  including 
the  effect  of  solute  drag  showed  good  agreement with  the  experimental 
data,  suggesting  that motion of  the bainitic  ferrite  ‐  austenite  interface  is 
slowed down by the dragging effect of substitutional elements, in particular 
Mn,  Cr  and  Ni  [115‐117].  Experimental  evidence  of  such  segregation  of 
substitutionals at  the  interface was  reported by  Seol et al.  in one of  their 
materials analysed by atom probe tomography [118]. 
Regardless  of  the  point  of  view  adopted,  each  theory  is  predictive  and  allows 
explanation of the experimentally observed features of the bainitic transformation. 
Altogether it seems that experiments are still needed along two major axes: 
1) The carbon behaviour during bainite formation. The carbon concentration in 
ferrite can be measured by high resolution microscopy techniques, however 
the true carbon concentration of bainite immediately after its formation has 
not yet been measured, as it is believed to partition almost instantaneously 
to austenite [99, 108]. 
2) Solute  drag measurements.  Solute  drag  is  a  supportive  argument  for  the 
diffusional  theory.  As  previously  mentioned,  works  on  the  topic  have 
experimentally  shown  solute  drag  occurring  at  the  bainite‐austenite 
interface  [118],  and  predictive models were  shown  to  only  be  reasonably 
predictive if solute drag effect, or at least local diffusion at the interface was 
included [115‐117]. More recent work on this matter suggests this effect  is 
significant, even if only triggered once transformation stasis is reached [119‐
124]. However  in  the  same  time,  other  experiments  have  shown  that  no 
substitutional build‐up could be  identified at the bainite‐austenite  interface 
[106], while opposite  (displacive) models  seem  to be accurately predictive 
without incorporating the solute drag effect [125, 126]. 
Although  there are  some differences between  these  two views,  it  is  important  to 
note  that  both  the  diffusional  and  displacive  theories  agree  on  three  significant 
points: the existence of a temperature called BS lying in the ߙ ൅ ߛ phase field above 
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which bainite cannot form [98], carbon partitioning to the austenite during bainite 
formation [98, 127] and the incomplete transformation phenomenon. 
 
2.2.4.5. Carbide‐Free Bainite and Nanobainite 
The nanoscale bainitic microstructure is attributed its own paragraph as it presents 
specific  features  and  transformation  mechanisms  particularly  relevant  to  the 
present thesis. Nano‐bainite is the name given to a microstructure consisting of very 
fine (tens of nanometres in thickness) carbide‐free bainitic ferrite laths separated by 
equally  thin  films  of  retained  austenite.  According  to  Ohmori’s  classification 
detailed  in  section  2.2.4.4,  such  a  microstructure  is  a  nano‐scale  BI‐bainite 
morphology, Figure 2‐13. Nano‐bainite  is  formed by  isothermal  transformation at 
low  temperatures generally between 200 and 350 °C  in steels presenting  levels of 
silicon  up  to  1.5  ‐  3 wt% [86].  This  high  silicon  concentration  was  reported  to 
prevent  cementite  formation  [23],  resulting  in  a  considerable  increase  in  carbon 
concentration  in  solid  solution  in  the  austenite, which  in  turn  can  stabilize  and 
retain significant volume fractions of austenite at room temperature. The resulting 
microstructure  consists  of  thin  ferrite  laths  separated  by  thin  films  of  retained 
austenite.  The  characteristic  carbide‐free  nanobainitic microstructure  is  shown  in 
Figure 2‐14. 
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Figure 2‐14: TEM micrograph of a bainite  sheaf  consisting of  carbide‐free bainitic 
ferrite nano‐laths (α, bright phase) separated by thin films of retained austenite (γ, 
dark phase) [128]. 
 
Since the terminology associated with nano‐bainite is specific, the schema in Figure 
2‐15  summarizes  the  characteristic  features  related  to  this  microstructure. 
Individual  fine bainite  laths parallel  to  each other  and  separated by  thin  films of 
retained austenite are grouped in packets referred to as “sheaves” or “nano‐bainite 
sheaves”.  These  sheaves  nucleate  at  prior‐austenite  grain  boundaries  and  also 
nucleate sympathetically on other sheaves. They are therefore found everywhere in 
the  microstructure.  Some  surrounding  regions  of  austenite  are  stabilized  and 
remain  untransformed,  resulting  in  the  austenite  blocks  between  the  bainite 
sheaves. 
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Figure  2‐15:  Schema  of  the  classic nano‐bainitic microstructure.  Individual bainite 
laths and austenite films out of scale. 
 
The  interest  in carbide‐free nanobainitic microstructures has grown over  the past 
decade  as  it  exhibits  exceptional  mechanical  properties  related  to  the 
transformation  induced plasticity effect.   Nano‐structured bainitic steels can reach 
strength  levels  in excess of 2.5	GPa	while maintaining up to 30 % total elongation, 
and  toughness  values  up  to	40	ܯܲܽ.݉ଵ/ଶ  have  been  reported  in  the 
literature [129‐134].  Such mechanical  properties  are  unprecedented  in  low‐alloy 
and  medium‐alloy  steels  other  than  martensitic  quenched  and  tempered 
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specimens [129]. The Ashby diagrams displayed in Figure 2‐16 and Figure 2‐17 show 
the combinations of strength and ductility observed in several steel families. As can 
be  seen,  nano‐bainitic  steels  present  excellent  combinations  of  mechanical 
properties. In this chart, only  low and medium‐alloy steels have been represented. 
Tool steels and some high‐nickel alloys also present good combinations of strength 
and ductility, however because of  their significantly higher cost  (Figure 2‐18)  they 
are not considered here. 
 
 
Figure 2‐16: Range of properties available in high‐strength steels. The nano‐bainitic 
steels  area  was  added  and  shows  the  exceptional  combination  of  strength  and 
ductility  of  these  steels  compared  to  conventional  grades.  Figure  adapted 
from [135]. 
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Figure  2‐17: Ashby  diagram  showing  the  tensile  strength  and  total  elongation  of 
some  alloys.  Nano‐bainitic  steels  (red  box)  were  added  using  data  found  in  the 
literature [130‐134]. Note  the  logarithmic scales on both axes. Chart plotted using 
the software CES with a Level III database. Tool steels and high‐alloy steels are not 
presented here. 
 
Nano‐bainitic grades also present a  significant advantage  in  terms of price over a 
wide range of steel families, as presented in Figure 2‐18. Figure 2‐19 shows the ratio 
of tensile strength over cost for the steels listed in Figure 2‐18. Nano‐bainitic steels 
present the highest ratio and overcome tool steels by an order of magnitude. 
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Figure 2‐18: Average price in AUD/kg of different industrial grades. Data found using 
CES 2015  (level  III database). SS  refers  to  stainless  steels. HSLA  steels and  ferrite‐
bainite grades present an obvious advantage in terms of costs. 
 
 
Figure 2‐19: Tensile strength over price ratio for the main categories of steels used in 
the  industry, nano‐bainitic steels presenting the highest ratio. Data  from CES 2015 
(level III database). 
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2.3. Prediction  of  the  Martensite  and  Bainite  Start 
Temperatures of Steels 
Nanostructured  bainite  forms  during  isothermal  treatment  at  a  carefully  defined 
temperature which lies between the bainite start (Bs) and the martensite start (Ms) 
temperatures of  the considered alloy.  In  the present  study,  the Ms and Bs will be 
estimated using empirically derived prediction  formulae  from  the  literature. More 
than one predictive formula exists for both martensite and bainite, therefore in this 
section  the different proposals are critically examined  to determine which  is best 
suited to the present work. 
 
2.3.1. Martensite Start Temperature 
Three empirical relationships are considered here, one by Nehrenberg, and two by 
Andrews. Andrews presents two forms: a linear formula derived from the individual 
effect of each alloying element studied, and a non‐linear formula in which the cross‐
products  are  designed  to  take  into  account  the  effect  of  possible  interactions 
between  various  elements.  The  cobalt  and  silicon  terms  in  both  formulae were 
added by Kung and Rayment [50] to take into account the effect of these elements, 
absent  from  the  initial work by Andrews.  The equation  is  therefore  termed here 
“Andrews modified” [136]. 
 
 
ܯௌ஺௡ௗ௥௘௪௦	௟௜௡௘௔௥	௠௢ௗ௜௙௜௘ௗሺ°ܥሻ
ൌ 539 െ 423ݓ஼ െ 30.4ݓெ௡ െ 12.1ݓ஼௥
െ 17.7ݓே௜ െ 7.5ݓெ௢ ൅ 10ݓ஼௢ െ 7.5ݓௌ௜  
( 2‐1 ) 
 
 
ܯௌ஺௡ௗ௥௘௪௦	௡௢௡௟௜௡௘௔௥	௠௢ௗ௜௙௜௘ௗሺ°ܥሻ
ൌ 512 െ 453ݓ஼ െ 71.5ݓெ௡ݓ஼ ൅ 15ݓ஼௥
െ 67.6ݓ஼௥ݓ஼ ൅ 217ݓ஼ଶ െ 16.9ݓே௜ െ 9.5ݓெ௢
൅ 10ݓ஼௢ െ 7.5ݓௌ௜ 
( 2‐2 ) 
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where wi refers to the amount in compound i in weight percent, and temperatures 
are in Celsius. For the case of alloys with a higher carbon content (from 0.85 wt% to 
1 wt%),  Nehrenberg’s  formula  shows  good  agreement  with  experimental 
measurements [137]: 
 
 
Mୗ୒ୣ୦୰ୣ୬ୠୣ୰୥ሺ°ܥሻ
ൌ 500 െ 300wେ െ 33w୑୬ െ 17w୒୧ െ 22wେ୰
െ 11wୗ୧ െ 11w୑୭ 
( 2‐3 ) 
 
In order to determine which of these three  formulae best predicts the martensite 
start temperature in the steels studied here, a literature survey was conducted, and 
the data from 13 papers critically examined. The MS temperature for the different 
steel  compositions  from  references  [33,  46,  48,  130,  131,  137‐144]  have  been 
calculated using equations ( 2‐1 ) to ( 2‐3 ), and the predicted MS are plotted against 
the experimentally determined MS temperatures in Figure 2‐20. The average errors 
on the MS predictions associated with each formula are listed in Table 2‐2. It can be 
seen that Andrews’ modified linear equation gives the most accurate prediction for 
carbon contents between 0.1 wt% and 0.6 wt%. For higher carbon contents, both 
Andrews  non‐linear  and  Nehrenberg’s  equations  gave  satisfactory  predictions, 
however the  latter  is chosen  in this work as the associated error was  lower. It was 
noted during this analysis that Nehrenberg’s equation seems to lose its accuracy in 
steels containing high chromium  (above 3 wt%) or high manganese  (above 3 wt%) 
concentrations. However,  the  levels  of  chromium  and manganese  in  the  present 
work are kept under 3 wt%. 
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Figure 2‐20: Comparison between the experimental and theoretical Ms values given 
by  (a)  Andrews  modified  linear,  (b)  Andrews  modified  non‐linear  and  (c) 
Nehrenberg’s equations,  for nano‐bainitic compositions  found  in the  literature  [33, 
46, 48, 130, 131, 137‐144]. 
 
Table  2‐2:  Average  error  associated  with  the  various  MS  prediction  formulae, 
calculated from the data presented in Figure 2‐20. 
Carbon range  Andrews linear (°C)  Andrews non‐linear (°C)  Nehrenberg (°C) 
0.1 ‐ 0.6 wt%  +/‐ 16  +/‐ 30  +/‐ 42 
0.6 ‐ 1 wt%  +/‐ 36  +/‐ 20  +/‐ 13 
 
2.3.2. Bainite Start Temperature 
The  bainite  start  temperature  (BS)  of  an  alloy  can  be  estimated  using  various 
empirically  derived  equations,  the most  famous  of which was  developed  by  Lee 
[145]: 
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  Bୗై౛౛ሺ°Cሻ ൌ 745 െ 110wେ െ 59w୑୬ െ 39w୒୧ െ 68wେ୰െ 106w୑୭ ൅ 17w୑୬w୒୧ ൅ 6wେ୰ଶ ൅ 29w୑୭ଶ 
( 2‐4 ) 
 
where wi  is the concentration  in element of subscript  ‘i’  in wt%. This  formula was 
derived  using  a wide  range  of  compositions with  carbon  contents  ranging  from 
0.1 wt%  to  0.8 wt%.  The  interest  of  this  formula  is  that  it  considers  the  possible 
interactions between various alloying elements thanks to the cross‐products. 
The  second widely  used  formula  is  the more  simple  one  derived  by  Steven  and 
Haynes  [146].  This  formula  does  not  take  into  account  the  interactions  between 
alloying  elements,  and  it  was  derived  using  experimental  data  in  alloys  with  a 
carbon concentration between 0.1 and 0.6 wt%. 
 
 
Bୗୗ୲ୣ୴ୣ୬	ୟ୬ୢ	ୌୟ୷୬ୣୱሺ°Cሻ
ൌ 830 െ 270wେ െ 90w୑୬ െ 37w୒୧ െ 70wେ୰
െ 83w୑୭ 
( 2‐5 ) 
 
Formulas  (  2‐4  )  and  (  2‐5  ) were  applied  and  compared  to  experimental  values 
obtained in the literature [24, 33, 46, 48, 106, 130, 131, 137‐144, 147]. The results 
of this collation of  literature data are shown  in Figure 2‐21. The average errors on 
the BS predictions associated with each  formula are  listed  in Table 2‐3. As can be 
seen, both formulas predict relatively well the BS in steels with a carbon level below 
0.6 wt%,  however  Lee’s  formula  gives more  accurate  predictions. Moreover,  as 
previously discussed,  Lee’s  formula has been extensively used  in  the  literature  to 
estimate  the  BS  in  alloys with  a  carbon  content  in  the  range  0.1 – 0.6 wt%.  This 
formula  is  therefore  selected  in  this  range  of  carbon  concentrations.  In  higher 
carbon steels (carbon concentration between 0.6 and 0.9 wt%) the extrapolation of 
the formula derived by Steven and Haynes to higher carbon concentrations proves 
more accurate. However it can be noted that this formula seems to lose its accuracy 
in high‐manganese alloys (> 3.5 wt% Mn, open symbols in Figure 2‐21‐b) where the 
predicted BS can underestimate the experimental BS by up to 100 °C. For the alloys 
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considered in the present work, lower Mn concentrations are considered. For such 
alloys,  the  error  associated with  Steven  and  Haynes  formula  drops  significantly, 
Table 2‐3. Therefore Steven and Haynes’ formula will be used in high‐carbon steels. 
 
  
Figure  2‐21:  Comparison  of  (a)  Lee’s  and  (b)  Steven  and  Hayne’s  formulae  for 
calculation of the Bs of steels with carbon contents ranging from 0.1 to 0.6 wt% and 
0.6 to 0.9 wt%. Open circles correspond to alloys with a high Mn content (>3.5 wt% 
Mn). 
 
Table  2‐3:  Average  error  associated  with  the  various  BS  prediction  formulae, 
calculated from the data presented in Figure 2‐21. 
Composition range  Lee (°C)  Steven and Haynes (°C) 
0.1 ‐ 0.6 wt% C  +/‐ 27  +/‐ 33 
0.6 – 0.9 wt% C  +/‐ 77  +/‐ 55 
0.6 – 0.9 wt% C and wt% Mn < 3.5  +/‐ 93  +/‐ 24 
 
The  conclusion  from  this  critical  analysis  of  published  literature  is  that,  within 
certain compositional limits, the predictions given by all the derived formulae seem 
quite good. The four formulae that have been selected as being most accurate for 
predicting the MS and BS of the nano‐bainitic steels used  in the present thesis are 
detailed in Table 2‐4. 
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Table 2‐4: Selected formulae for Ms and Bs calculations. 
  Formula  Carbon content (wt%)  Accuracy (°C) 
Ms 
Mୗ୅୬ୢ୰ୣ୵ୱ	୪୧୬ୣୟ୰	୫୭ୢ୧୤୧ୣୢ  0.1 ‐ 0.6  +/‐ 16 °C 
Mୗ୒ୣ୦୰ୣ୬ୠୣ୰୥  0.6 – 0.9  +/‐ 13 °C 
Bs 
Bୗై౛౛  0.1 ‐ 0.6  +/‐ 27 °C 
Bୗୗ୲ୣ୴ୣ୬	ୟ୬ୢ	ୌୟ୷୬ୣୱ  0.6 – 0.9  +/‐ 24 °C 
 
 
2.4. Effect  of  Composition  on  the  Kinetics  of  Phase 
Transformations in Bainitic Steels 
2.4.1. Effect of Carbon 
Of  all  alloying  elements,  carbon  has  the  most  effect  on  the  kinetics  of  phase 
transformations in steels and this applies to the bainite reaction, Figure 2‐22. As can 
be  seen,  carbon  substantially delays both  the onset of bainite  formation and  the 
bainite growth rate. 
 
 
Figure 2‐22: Effect of carbon content (a) on the TTT diagram C‐curve associated with 
the formation of 15 vol% of bainite in plain carbon steels [23], and (b) on the growth 
rate of bainite needles at 400 °C [45]. 
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2.4.2. Effect of Silicon 
Silicon  plays  a  major  role  in  bainitic  microstructures  by  preventing  cementite 
formation and therefore  increasing carbon partitioning to the austenite [114, 137]. 
Even  though,  as  detailed  in  section  2.2.4.4,  cementite  precipitation  in  bainitic 
structures  is a secondary mechanism unnecessary to bainite formation [23], silicon 
still has a retarding effect on the kinetics of isothermal bainite formation [114, 116], 
Figure 2‐25‐a‐b.  This  effect  is  believed  to  be  linked  to  the  detrimental  impact  of 
carbon  enrichment  of  the  austenite  due  to  the  retardation  of  cementite 
precipitation on the autocatalytic nucleation rate of bainite [137] (the driving force 
for  bainite  nucleation  being  strongly  dependent  on  carbon  concentration  of  the 
austenite). 
In addition to delaying the bainite transformation, silicon stabilizes austenite down 
to  room  temperature, Figure 2‐23‐c. This effect may  seem  counter‐intuitive  since 
silicon  is  a  ferrite  stabilizer  [45],  however  by  preventing  cementite  precipitation, 
silicon  addition  causes  a  carbon  enrichment  in  austenite,  resulting  in  its  gradual 
stabilization. 
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Figure 2‐23: Retarding effect of silicon on (a) the lengthening rate of bainite laths in 
a 0.5 wt%(C)  steel  [116] and  (b) on  the bainitic  isothermal  transformation  for  the 
formation of 10 %, 50 % and 90 % of bainite at 250 °C  in a 0.9 wt%(C)  steel [137], 
and  (c)  Promoting  effect  of  silicon  on  the  amount  of  retained  austenite  after 
isothermal bainitic transformation at 250 °C [137]. 
 
2.4.3. Effect of Manganese 
Manganese was reported in the literature to have both thermodynamic and kinetic 
effects  on  the  bainite  transformation.  The  main  thermodynamic  effect  of 
manganese with respect to any phase transformation is austenite stabilization. Mn 
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additions depress  the bainite  start  temperature BS, as discussed  in 2.3.2, and  this 
effect has been demonstrated both experimentally  in the measured BS [145, 146], 
and  theoretically  by  calculations  using  thermodynamic  databases  [117,  137]. 
Therefore,  for  a  given  transformation  temperature,  increasing  the  amount  of 
manganese reduces  the  transformation undercooling  (Figure 2‐5) and reduces  the 
driving force for bainite formation. 
The addition of Mn has been  shown  to delay  the kinetics of bainite  formation,  in 
particular  through  solute  drag  or  local  partitioning  during  transformation.  These 
points were raised respectively by Seol et al. and Van der Zwaag et al.    [118, 122, 
124]. Both phenomena result  in a depression of the nucleation and growth rate of 
bainite. 
The  combination  of  the  thermodynamic  and  kinetic  effects  results  in  the  overall 
retardation of the bainite transformation rate by manganese additions, as observed 
experimentally by Sourmail et al. [137] and shown in Figure 2‐24. 
 
 
Figure 2‐24: Retarding effect of manganese on the formation of 10, 50 and 90 % of 
bainite in high‐carbon steels. Adapted from [137]. 
 
2.4.4. Effect of Chromium 
The impact of chromium on bainite transformation is similar to that of manganese. 
Chromium  addition  has  been  shown  in  the  literature  to  affect  both  the 
thermodynamics and kinetics of bainite transformation.  
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Chromium  is a ferrite stabiliser [36]. However,  like manganese  it has a detrimental 
effect  on  bainite  formation  and  in  particular  on  the  bainite  transformation  start 
temperature  (BS):  Cr  additions  lead  to  a  depression  of  the  BS  of  steels,  as 
summarized by  the BS predictions  formulas described  in  section 2.3.2  [145, 146]. 
This depression results in a decrease in the driving force for bainite nucleation when 
chromium concentrations are increased. The magnitude of this effect is comparable 
to  that of manganese  [145, 146],  yet direct  thermodynamic  calculations  failed  to 
reveal a significant thermodynamic effect on the driving force for ferrite nucleation 
compared  to  that of manganese  [117, 137].  This means  that  the  thermodynamic 
effect alone is not sufficient to explain the effect of chromium in experimental data, 
as  pointed  out  by  Bréchet  et  al.  suggesting  a  kinetic  effect  [115,  148].  The 
explanation put forward to explain the kinetic delay of bainite transformation in the 
presence of Cr  is solute drag. It has been proposed that Cr build‐up at the bainite‐
austenite  interface  during  transformation  inhibits  the  bainitic  ferrite  growth. 
Modelling  the bainite  transformation  kinetics using  a diffusional model based on 
para‐equilibrium conditions was shown to account well for the effect of chromium 
after the solute drag effect of this element was included [115]. 
However, contrary  to  the case of manganese,  for which experimental evidence of 
the  interface build‐up could be  found  therefore  justifying  the possibility of  solute 
drag  [118],  no  chromium  build‐up  could  be  experimentally  measured  by  atom 
probe tomography at the bainite‐austenite interface [106, 149]. The fact that some 
atom probe measurements  show  a  substitutional build‐up while others do not  is 
remarkable and, assuming care was taken to eliminate all atom probe artefacts  in 
the works cited here, may have to do with the existence of different “stages” during 
bainite  formation. This  latter point was raised and developed  in recent studies by 
van  der  Zwaag  et  al.,  who  were  able  to  accurately  predict  the  effect  of 
substitutional  alloying  elements  using  the  so‐called  Gibbs  Energy  Balance  (GEB) 
model [122‐124, 150]. This model predicts a transition  in the bainite growth mode 
from  para‐equilibrium  (PE)  to  limited  or  negligible  partitioning  mode  (NP).  The 
transition between PE and NP modes occurs at the transformation stasis, which  is 
the point at which bainite formation temporarily ceases or becomes sluggish before 
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reaching the bainite fraction predicted by para‐equilibrium [121]. This translates  in 
a seemingly horizontal plateau  in a bainite volume fraction – time diagram. Before 
bainite  transformation stasis, substitutionals do not move and do not  take part  in 
the reaction, the bainite laths growth is limited by carbon diffusion and the overall 
bainite  kinetics  are  limited  by  the  bainite  nucleation  rate.  At  the  transformation 
stasis  the  NP mode  takes  over.  In  this mode,  the migration  of  the  interface  is 
accompanied by the migration of the concentration spike of substitutional elements 
ahead of the transformation front in the austenite. Growth of the laths formed after 
stasis  is  slow  because  it  is  controlled  by  the  diffusion  of  substitutional  alloying 
elements. This suggests that the differences  in atom probe results  in the  literature 
may be due  to differences  in  the  “event window” or  “mode”  the measured  laths 
nucleated into. This is difficult to answer owing to the challenging task to find out in 
the microstructure which  laths were  formed after  stasis. The GEB model predicts 
with  remarkable  accuracy  the  effect  of  alloying  elements  on  the  growth  rate  of 
bainitic and grain‐boundary ferrite as well as transition between these two phases 
and  the  bay  phenomenon.  It  also  accounts  for  the  effect  of  the  nature  and 
concentration of alloying elements and in particular Cr on the transformation stasis 
phenomenon [150]. The accuracy of this model regarding the effect of Cr tends to 
confirm the kinetic impact of this element due to solute drag. 
 
2.4.5. Particular Requirements of the Nanoscale Structure 
The requirements to form nano‐bainite instead of an alternative microstructure can 
be summarised as follows: 
1) Strength of the parent austenite. Previous work showed that  increasing the 
austenite  strength  hinders  bainite  laths  growth,  thus  refining  the  bainite 
laths.  This  strengthening  is  achieved  by  increasing  the  alloying  elements 
content  (e.g.  C,  Cr,  Mn,  Si)  in  the  austenite  and  decreasing  the  bainite 
transformation  temperature  [138, 151‐153]. Recent work on austenite hot 
deformation  followed  by  bainite  transformation  at  lower  temperatures 
showed  that  the  resulting  bainite  laths  are  shorter  [154].  Such  growth 
limitation by austenite chemical and mechanical strengthening  is similar to 
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what was previously observed in martensite [155], and is due to the need for 
austenite to accommodate plastic deformation during bainite formation [14, 
156, 157]. 
2) Suppression  of  carbide  formation.  By  suppressing  carbides  (especially 
cementite)  formation,  solute  carbon  partitions  instead  to  the  austenite. 
Gradual  carbon  enrichment  of  the  latter  allows  to  both  strengthen  the 
austenite  thereby  limiting  bainitic  growth,  and  thermally  stabilize  it with 
respect  to  martensite  formation  upon  cooling  [50].  The  latter  allows 
retention  of  relatively  high  volume  fractions  of  austenite  at  room 
temperature.  Cementite  precipitation  is  typically  kinetically  hindered  by 
silicon additions above 1.5 wt% [64, 65, 158]. 
3) Low  temperature  transformation.  The  finest  nanoscale  bainite  ‐  retained 
austenite  microstructures  have  been  obtained  during  isothermal 
transformation at  low temperatures  in the range 125 ‐ 300 °C [15]. At such 
low temperatures, both the chemical driving force for ferrite nucleation and 
the strength of  the austenite are  increased,  leading  to  finer bainitic  ferrite 
laths  [138].  In  order  to  be  able  to  transform  the  austenite  at  low 
temperatures,  the Ms needs  to be dropped. According  to  the discussion  in 
section 2.3.1,  this can be achieved by almost any alloying addition  (e.g. C, 
Mn, Si, Cr, Ni, Mo) [50]. 
4) Delay of high temperature transformations. In order to maximise the volume 
fraction  of  bainite  formed  and  guarantee  that  no  other  phase  (polygonal 
ferrite,  pearlite)  forms  upon  cooling  to  the  bainite  transformation 
temperature,  the  undesired  phases  should  be  delayed.  Chromium  and 
manganese are  added  in nanobainitic  steels  in  this  regard  in  the  range 1‐
2 wt%  and  0.75‐2 wt%  respectively  [51,  61,  62,  159].  Such  additions  also 
participate in solid solution strengthening of the austenite and depression of 
the  martensite  start  temperature,  allowing  bainite  formation  at  lower 
temperatures. 
5) Increase  in  the  density  of  nucleation  sites.  To  further  refine  the 
microstructure, a high density of nucleation sites must be promoted  [160]. 
Since  the  bainite  laths  nucleate  heterogeneously  at  the  parent  austenite 
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grain  boundaries [96],  acceleration  of  the  transformation  is  generally 
obtained by reducing the austenite grain size [130, 161]. This refinement  is 
typically achieved  through  the addition of  refiners  such as vanadium [141, 
162‐164] or niobium [33] which  form  carbo‐nitrides  that pin  the austenite 
grain boundaries and hinder grain growth. 
Therefore  the  finest  scale  bainite  can  only  be  formed  in  relatively  highly  alloyed 
systems, which results in large incubation times. Moreover, the low transformation 
temperatures  lead  to  low  growth  kinetics.  Therefore  the  overall  nano‐bainitic 
transformation  is  a  slow  transformation  and  requires  isothermal  treatments  for 
extended periods of time, up to several days [98]. 
 
2.5. Rapidly Solidified Microstructures 
2.5.1. Dendritic Structure 
During  solidification,  crystal  growth  occurs  parallel  to  the  direction  of  heat 
extraction  by  the  propagation  of  a  solidification  front  in  the  melt.  At  low 
solidification  rates,  the  solidification  front  is planar. However as  the  solidification 
rate  increases,  instabilities  of  the  planar  front  appear  and  give  rise  to  dendritic 
solidification [84]. In direct strip casting, the primary dendrite arm spacing (PDAS) is 
strongly  dependant  on  the  interaction  between  the  substrate  and  the melt.  In 
particular, the melt/substrate wettability [10, 165] and the substrate texture [166] 
have  been  shown  to  have  a  significant  impact  on  the  solidification  structure,  as 
highlighted  in Figure 2‐25. As can be seen, a smooth substrate produces dendrites 
in a stochastic  fashion with a wide spacing  (Figure 2‐25‐a), while  the solidification 
structure  can be  largely homogenised using a  ridged  substrate  to  regularly  space 
the nucleation  locations (Figure 2‐25‐b‐c). The  larger number of dendrites  is  linked 
to the higher maximum heat flux in the latter case (Figure 2‐25‐d) [166]. 
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Figure 2‐25: Solidification surface on the substrate side of a steel in the case of (a) a 
smooth substrate (ridge pitch value of zero) and (b) a rough substrate (ridge pitch of 
200 μm), and effect of substrate roughness (ridge pitch) on (c) the nuclei density on 
the  substrate  side of  the  sample and  (d)  the maximum heat  flux. Figures adapted 
from ref [166]. 
 
The  Secondary‐Dendritic‐Arms‐Spacing  (SDAS)  however  is  strongly  dependent  on 
the cooling rate [167‐169], with the higher the cooling rate, the smaller the SDAS. 
Empirical  relationships were derived  to  show  the  influence of  the cooling  rate on 
the SDAS [2]: 
 
  λଶ ൌ ܽሶܶ ௡  ( 2‐6 ) 
 
where a is a constant,  ሶܶ  is the cooling rate and n is a constant exponent in the range 
0.3 ‐ 0.5  [2]. The cooling  rates experienced during DSC are extreme  (up  to several 
thousands of degrees per  second at  the  start of  solidification  [2, 3]) compared  to 
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conventional casting  routes  (Figure 2‐26),  therefore  strip cast alloys have SDAS  in 
the  range 1 ‐ 20 μm  [2]. Extensive  cooling  rate and SDAS data  from  the  literature 
was gathered  in ref [2]. The correlation between the cooling rates associated with 
different casting technologies and the SDAS  is schematically represented  in Figure 
2‐27. 
 
 
Figure 2‐26: Cooling  curves of an aluminium alloy associated with  various  casting 
processes. Note the logarithmic time scale. Adapted from [170]. 
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Figure  2‐27:  Cooling  rate  and  secondary  dendrite  arm  spacing  (SDAS)  ranges 
associated with  various  casting  routes. DSC  refers  to direct  strip  casting. Adapted 
from [2]. 
 
2.5.2. Solute Segregation Resulting from Solidification 
During  solidification,  solute  partitioning  occurs  between  the  solid  and  the  liquid 
phases [171]. This partitioning leads to the development of segregation at short and 
large length scales in the solidified microstructure, respectively referred to as micro‐
segregation and macro‐segregation.  
When  solidification  occurs  quickly,  the  alloying  elements  do  not  have  time  to 
redistribute  in the solid or  in the remaining  liquid ahead of the growing dendrites 
[2].  In such conditions, as solidification proceeds the  liquid  is gradually enriched  in 
solute [172]. The dendrites growing into this enriched liquid are gradually enriched 
themselves.  This  results  in  a  heterogeneous microstructure,  in  which  the  outer 
layers  of  the  dendrites  and  the  inter‐dendritic  regions  are more  concentrated  in 
solute  than  the  core  of  the  dendrites.  These  low‐scale  variations  in  chemical 
composition are referred to as micro‐segregation. The idea that at fast cooling rates 
the equilibrium composition cannot be reached, resulting  in a varying composition 
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of the solid as solidification proceeds was first described by Gulliver [173, 174] and 
later formulated by Scheil [175]: 
 
  ܥௌ ൌ ݇ܥ଴ ∗ ሺ1 െ ௌ݂ሻ௞ିଵ  ( 2‐7 ) 
 
where ܥௌ  is the composition of the solid, ܥ଴	the  initial composition of the melt,  ௌ݂ 
the  total  fraction  of  solid  and  k  the  partitioning  coefficient  of  the  considered 
element given by  the phase diagram. This simple equation was  later corrected by 
Brody and Flemings to take into account back‐diffusion in the solid [176]. However 
in the case of DSC the cooling rates are so high (Figure 2‐27) that back‐diffusion  in 
the  solid  is  likely  insignificant,  and  the  Gulliver‐Scheil model  should  account  for 
segregation  in  strip  cast  conditions.  However,  quantification  of  the  solute 
segregation in strip cast steels has not before been studied. 
Previous studies on materials produced by DSC suggest that strip cast alloys present 
relatively high micro‐segregation  levels. Optical micrographs by Strezov et al.  [10]  
and Mukunthan et al.  [11]  clearly  reveal  the  inter‐dendritic networks which have 
presumably  etched  differently  to  the matrix  due  to  solute  segregation  in  these 
regions,  Figure  2‐28.  Note  that  the  SDAS  are  in  the  order  of  13 μm  and  6 μm 
respectively, consistent with a cooling rate of ≈ 103 °C/s (Figure 2‐27). 
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Figure  2‐28:  Dendritic  structure  highlighted  by  etching  of  strip  cast  specimens. 
Image adapted from [10, 11]. 
 
Micro‐segregation in the inter‐dendritic regions has also been reported to contain a 
distribution  of  small  sulphides  and  oxides,  Figure  2‐29.  The  SDAS  showed  in  the 
image  is  in  the  range of  that predicted by Figure 2‐27 as well. Such  fine dendritic 
structure  shows  that  even  though  strip  cast materials  are  locally  heterogeneous, 
they  are  macroscopically  more  homogeneous  than  conventional  segregated 
materials [177]. 
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Figure 2‐29: Particular arrangement of precipitates in the inter‐dendritic arm spaces. 
This figure  illustrates both the presence of micro‐segregation and the shorter SDAS 
in strip cast materials as compared to conventionally cast products [22]. 
 
The  longer  range  macro‐segregation  which  can  generally  be  observed  in  thick 
conventionally  cast  components  involves  various mechanisms  [178,  179]  such  as 
solute  partitioning  to  the  liquid  [180],  inter‐dendritic  flow  [181,  182], 
heterogeneities  in  fluid properties  [183‐187],  remelting and dendrite detachment 
phenomena  [188‐190].  In  thick  products,  these  phenomena  result  in  the 
development  of  long‐range  variations  in  composition  and  in  particular  the 
apparition  of  centreline  segregation  [180,  182,  191‐193].  This  larger  scale 
segregation  is  detrimental  to  the  final  product,  and  secondary  processing  is 
generally  used  to  homogenise  the  alloys  such  as  in‐line  rolling,  electromagnetic 
stirring,  or  the  addition  of  solid  particles  [194‐197].  Because macro‐segregation 
requires  long‐range  transport  of  matter  over  several  millimetres,  it  generally 
concerns thicker products [198]. The thin nature of strip cast sheets is therefore not 
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suitable  for  long‐range  segregation  formation,  and  previous  studies  on  thin  strip 
cast materials did not report the presence of macro‐segregation [11, 22]. 
 
2.5.3. Effect of Rapid Solidification on Precipitation 
The high cooling rates experienced during direct strip casting have been shown to 
result  in solute retention above equilibrium values. Super‐saturated solid solutions 
were  found  in many alloy systems: Mn supersaturation  in Mg alloys  [199], Fe and 
Mn  in Al‐alloys [170, 200, 201], and secondary phase forming elements (Nb, Cu)  in 
steels [4‐7]. Such supersaturation is unstable and fosters precipitation events during 
secondary  processing  such  as  annealing  and  tempering  [201,  202].  The  higher 
driving force for precipitation in supersaturated solid solutions leads to significantly 
smaller precipitates. Dorin et al.  [5] and Ramajayam et al.  [22, 202]  showed  that 
sulphides are significantly refined by the DSC process, with MnS particle diameters 
as  low as  ≈ 10 ‐ 50 nm. As  can be  seen  in Figure 2‐29,  these precipitates  tend  to 
localise  in  the  inter‐dendritic  areas  because  of  the  higher  local  concentration  in 
solute  due  to  micro‐segregation  during  solidification  [171].  Other  studies  on 
titanium‐alloyed steels showed a comparable refinement of TiN precipitates in strip 
cast materials  [8,  9]. However,  it  is  not  yet  clear  in  the  strip  casting  literature  if 
these nitrides, sulphides and oxides form in the liquid during solidification or if they 
precipitate from the solid after the completion of solidification. 
 
2.5.4. Recrystallization in Rapidly Solidified Microstructures 
The effect of direct strip casting on the morphology, size, composition and volume 
fraction  of  precipitates  previously  highlighted  has  a  significant  impact  on  the 
secondary processing of rapidly solidified steel. It has been shown by Ramajayam et 
al. [202], Malekjani et al. [13] and Arribas et al. [8, 9] that sluggish and limited grain 
growth occurs during recrystallization of strip cast materials. Calculations of Zener 
pinning forces showed that this behaviour was attributed to particle pinning of the 
grain  boundaries  during  growth.  Comparison  of  the  recrystallization  behaviour 
between a  strip  cast alloy  containing nanoscale precipitates and a  strip  cast alloy 
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free  from precipitates  is presented  in Figure 2‐30. As  can be  seen,  increasing  the 
holding  time  at  the  recrystallization  temperature does not  result  in  further  grain 
growth in the former case, Figure 2‐30‐b. This demonstrates that the fine secondary 
particles  such  as  nitrides  and  sulphides  produced  in  strip  cast materials  have  a 
significant  impact on the recrystallized grain morphology. Consequently, the shape 
of  the  recrystallized grains  is also expected  to be different  in  strip cast materials: 
nano‐particle alignment  in the rolling direction  is believed to  limit grain growth  in 
the  thickness  direction  of  the  sheet,  resulting  in  elongated  recrystallized  grains, 
Figure 2‐30‐e. However, Ferry et al. [203] suggested that sluggish recrystallization in 
strip  cast materials  is most  likely  explained  by  the  higher  solute  drag  from Mn 
super‐saturation  in  the DSC microstructure,  rather  than  resulting  from  a  particle 
pinning effect  (2.5.3). Hence  it  can be  seen  that  the  features  inherited  from DSC 
have a significant effect on the morphology and kinetics of recrystallisation. 
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Figure  2‐30:  Recrystallization  kinetics  and  grain  size  as  a  function  of  fraction 
recrystallized  in  strip  cast  steels  (a‐b)  containing  nanoscale  precipitates  and  (c‐d) 
free from precipitates, and (e) 90 %‐recrystallized microstructure of alloyed denoted 
Fe‐0.5C in (a‐b) showing the elongated shape of recrystallized grains. Adapted from 
[202]. 
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2.5.5. Effect of Micro‐Segregation on Phase Transformations 
The local variations in compositions in steels are known to lead to local variations in 
microstructure, in particular the formation of banded structures in hot‐rolled parts 
[178],  Figure  2‐31.  These  chemical  variations  lead  to  local  variations  in  the 
thermodynamics  and  kinetics  of  phase  transformations:  both  the  nucleation  and 
growth  behaviour  of  phases  are  locally  modified.  Upon  cooling  of  the  alloy 
presented  in Figure 2‐31, primary  ferrite  formation occurred  in  the alloy‐depleted 
areas where  the  Ar3  temperature was  higher  than  the  local  surroundings  [178]. 
Carbon rejection  in the surrounding material (manganese‐enriched regions) results 
in  the  formation of pearlite  in  these spaces. Experiments by Krauss et al.  [204]  in 
artificially segregated specimens showed that the local modification of CCT diagram 
from one layer to the next explains the particular microstructural development and 
thus  the  formation  of  bands.  This  shows  that  the  presence  and  extent  of 
segregation  has  a  significant  effect  on  subsequent  phase  transformations.  As 
discussed  in  section  2.2.3.3  the  kinetics  of  pearlite  formation  are  strongly 
dependent on  the  concentration  in partitioning elements  in particular Mn and Cr 
[51, 61, 62, 159]. Therefore, even though pearlite growth  is kinetically hindered  in 
the enriched  regions, pearlite  still  forms  in  these  areas  as  a  result of  the  carbon 
enrichment due to prior ferrite formation. This illustrates the competitive nature of 
phase transformations within a banded or segregated structure. 
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Figure 2‐31: Banded microstructure  in a hot‐rolled  steel plate  showing alternating 
layers  of  ferrite  (bright  phase)  and  pearlite  (dark  phase)  due  to  chemical micro‐
segregation [178]. 
 
Previous  research  has  highlighted  the  significant  influence  of  the  strip  casting 
process on subsequent microstructural development. Unique microstructures were 
formed  during  coiling  of  a  strip  cast  Nb  steel  by  Stanford  et  al.  [12]  in  which 
polygonal ferrite exhibited a clear dendritic shape, Figure 2‐32‐b. The corresponding 
SDAS of  ≈ 14 μm  is within  the  range of SDAS of solidification dendrites associated 
with the DSC process (Figure 2‐27), which suggests that this unique microstructural 
development  is  a  direct  consequence  of  the  particular  solidification  structure 
induced  by  DSC,  in  particular  the  micro‐segregation  of  substitutional  alloying 
elements Mn, Nb  and  Si  between  the  dendrites.  Polygonal  ferrite  formed  in  the 
depleted regions of the material corresponding to the core of the dendrites, which 
explains the dendritic shape of the ferrite grains. Gradual rejection of carbon in the 
surrounding  enriched  areas  (inter‐dendritic  spaces)  resulted  in  the  formation  of 
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pearlite  in  these  regions upon  subsequent  cooling, Figure 2‐32. Similar  influences 
were  shown by Malekjani et al.  [13]  in a  strip cast 201  stainless  steel with delta‐
ferrite retention in the segregated high‐chromium inter‐dendritic regions [13]. 
 
 
Figure 2‐32: Banded structures in a coiled strip cast low‐carbon steel containing Nb, 
showing  polygonal  ferrite  in  the  core  of  the  dendrites,  and  pearlite  in  the  inter‐
dendritic regions [12]. 
 
Thompson et al. [205] showed that the banded structure  is strongly dependent on 
the scale difference between  the prior‐austenite grain size and  the wavelength of 
segregation  (SDAS).  In  particular,  prior‐austenite  grain  sizes  larger  than  the 
wavelength  of  segregation  resulted  in  the  elimination  of  banding.  This  result  is 
however contradicted by the observations in strip cast materials which exhibit small 
SDAS (Figure 2‐27) and large solidified grains [13], yet allow the formation of unique 
morphologies  of  banded  microstructures  as  shown  in  Figure  2‐32‐b.  Phase 
transformations  during  cooling  and  secondary  thermo‐mechanical  processing  are 
therefore  significantly  affected  by  the  particular  solidification  structures  and 
solidification products  inherent  to  the DSC process,  in particular  fine‐range micro‐
segregation  and  fine  particles  (sulphides  and  nitrides).  Such  impact  is  likely  to 
become  prominent  in  more  highly  alloyed  steels  presenting  significantly  higher 
micro‐segregation and precipitation levels. 
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2.6. Summary and Scope of Thesis 
The growing  interest  in direct  strip  casting  (DSC)  is a natural  consequence of  the 
significant energy and  cost  savings  allowed by  this process. However,  this  review 
has shown that the extreme solidification rates (≈ 103 °C/s) encountered during DSC 
lead to unique microstructures and new metallurgical challenges. This process has 
been  shown  to  significantly  impact  the morphology  of  polygonal  ferrite,  but  the 
effect  on  other  transformation  products  such  as  bainite  has  not  before  been 
studied. Although morphological changes have been clearly shown in the literature, 
the  effect  on  transformation  kinetics  is  unclear.  These  unique  as‐solidified 
structures have been shown to significantly delay recrystallization kinetics, possibly 
due  to  concurrent precipitation, but will  they also  retard phase  transformations? 
This  is an open question and  justifies the need to re‐assess and further  investigate 
the effect of strip cast features on phase transformations  in a variety of alloys. To 
date, most research has been carried out on DSC of low‐alloy materials, only limited 
studies  have  focused  on  more  highly  alloyed  compositions  such  as  dual  phase 
steels, TRIP/TWIP steels, and nano‐bainitic steels. 
Nano‐bainitic  steels  are  of  great  interest  because  they  exhibit  exceptional 
mechanical  properties  among  the  low‐alloy  and  medium‐alloy  steels.  The 
production of  such  steels by DSC has never been  attempted before, nor has  the 
impact  of  DSC  on microstructure  development  in  alloys  of  such  chemistry  been 
studied.  The  present  work  will  therefore  draw  on  the  unique  features  of  strip 
casting:  non‐equilibrium  microstructures,  nano‐precipitation,  non‐equilibrium 
precipitates,  and  micro‐segregation,  and  study  within  this  complex  starting 
structure  the  formation  of  nano‐bainite  during  isothermal  treatment  and  during 
continuous cooling. Thus the aim of this work is to answer the following question: 
How  do  the  solute micro‐segregation  and  nano‐scale  precipitates  that  develop 
during  direct  strip  casting  influence  the  subsequent  phase  transformations  in 
medium to high carbon steels designed for nano‐bainite development? 
To answer this question, the following points will be investigated: 
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1‐ What  is  the  magnitude  and  wavelength  of  solute  micro‐segregation 
produced in nano‐bainitic grades as a result of simulated DSC? 
2‐ What is the size and distribution of sulphides that develop during simulated 
DSC? What  are  their  origins  and  are  they  stable  during  subsequent  heat 
treatment? 
3‐ How do micro‐segregation and precipitation  influence the morphology and 
kinetics of nano‐bainite transformation during isothermal treatment? 
4‐ How do micro‐segregation and precipitation  influence the morphology and 
kinetics of phase  transformations  (pearlite, bainite  and martensite) during 
continuous cooling? 
5‐ How  do  the  elements  C,  Si, Mn  and  Cr  affect  the  phase  transformation 
kinetics during continuous cooling? 
6‐ Do  the  micro‐segregation  and  precipitation  inherited  from  DSC  have  a 
significant  effect  on  the microstructural  development  of  strip  cast  nano‐
bainitic steels? 
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Chapter 3. Experimental Methodology 
 
3.1. Alloy Design 
The first step of the present project was to create a composition database from the 
literature  in order to select the most promising compositions to form nano‐bainite 
by direct  strip  casting. About  fifty nanobainitic  steel  compositions  and  respective 
mechanical  properties  were  extracted  from  the  literature  and  are  listed  in 
Appendix.  Five  promising  compositions  were  selected  on  the  basis  of  the  best 
combinations of mechanical properties whilst having sufficiently delayed ferrite and 
pearlite  transformation  fields,  Table  3‐1.  The  martensite  and  bainite  start 
temperatures MS  and BS were  calculated  using  the  equations  in  Table  2‐4.  These 
temperatures were then experimentally measured in direct strip casting conditions 
in a quenching dilatometer. 
The  set  of  compositions  in  Table  3‐1  was  designed  to  investigate  the  effect  of 
carbon  (compositions  1  to  3),  silicon  (compositions  3  and  4)  and  chromium 
(compositions  4  and  5)  on  phase  transformations  during  direct  strip  casting  and 
secondary processing. 
 
Table 3‐1: Nano‐bainitic compositions (in wt%) selected for the present project. The 
predicted MS and BS are indicated. 
Alloy  C  Si  Cr  Mn  Al  P  S  MS (°C)  BS (°C) 
1  0.37  1.44  ‐  1.9  0.32  0.0005  0.012  312  589 
2  0.60  1.46  ‐  1.88  0.32  0.0005  0.012  240  564 
3  0.92  1.49  ‐  1.89  0.32  0.0005  0.012  144  408 
4  0.89  3.16  ‐  1.85  0.32  0.0005  0.012  137  421 
5  0.89  3.09  1.4  1.81  0.32  0.0005  0.012  110  330 
 
Chapter 3 
57 
 
3.2. Casting 
Casting of the selected alloys was conducted in a laboratory scale induction furnace. 
Two  types of  samples were obtained: dips which produce  a  small  square of  thin 
sheet  about  1  mm  in  thickness,  and  discs  12  mm  in  thickness  and  35mm  in 
diameter.  
The  strip  casting  conditions were  imitated  by  dipping  simulation:  a  copper  plate 
(substrate) was immersed into the molten steel for one second, then rapidly pulled 
out of  the melt.  The  experimental  set‐up was designed  in  another work [166]  to 
replicate  the  solidification  conditions  at  initial  contact between  the melt  and  the 
copper rolls during the industrial DSC process, Figure 3‐1. The contact between the 
hot melt and  the cold copper substrate allows the alloy  to start solidifying almost 
instantly at  the  copper / molten  steel  interface. Further dendritic growth  into  the 
liquid is permitted until the plate is pulled out of the melt. The solidified steel sheet 
attached to the substrate then rapidly cools down to room temperature. 
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Figure 3‐1: (a) Three‐dimensional representation of the dip‐caster used in this work 
with  the  copper  substrate  in  the  immersed  position,  (b)  photograph  of  the 
immersion paddle, and (c‐d) photographs of the strip cast dip sample, (c) surface in 
contact with the copper substrate and (d) surface on the melt side. 
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The copper substrate was allowed to cool down to room temperature  in between 
each  dip.  The  melt  temperature  was  constantly  monitored  and  maintained  at 
1500 °C (+‐30 °C). The paddle immersion time was kept constant in order to ensure 
the  reproducibility of  the dip  testing process. The  temperature of each  specimen 
was  consistently  monitored  using  an  optical  pyrometer  Micro‐Epsilon 
ThermoMETER. The cooling rate was  found  to be around  ‐10 °C/s between 800 °C 
and 500 °C. A typical cooling curve during DSC is presented in Figure 3‐2. 
 
   
Figure 3‐2: Cooling curve during direct strip casting, measured using a thermocouple 
attached to the copper substrate. 
 
Thicker  disc‐shaped  samples  were  obtained  using  hand‐held  sand  moulds 
containing  two  parallel  steel  plates  separated  by  a  12 mm  gap.  These  moulds 
produced samples of cylindrical shape with a diameter of 35 mm and a thickness of 
12 mm.  These  samples  were  thick  enough  to  machine  dilatometry  specimens 
through  thickness.  Furthermore,  the microstructure  generated with  both  casting 
routes (dips and discs) were found to be similar in terms of texture, segregation and 
phases  formed  which  confirms  that  comparable  solidification  conditions  were 
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experienced  in  both  techniques.  Hence,  the  disc  shaped  samples  provided  a 
reasonable  simulation  of  the  DSC  process  whilst  obtaining  a  larger  volume  of 
material required for dilatometry experiments. 
 
3.3. Coiling Treatments 
The selected alloys have relatively low BS and MS, Table 3‐1. Moreover as discussed 
in  2.4.5  the  bainite  transformation  kinetics  are  generally  slow,  which  prevents 
bainite  formation  during  rapid  continuous  cooling  after  direct  strip  casting. 
Consequently,  the use of  a  coiling  treatment  at  a  temperature  lying between MS 
and  BS  was  necessary  to  form  nanobainite.  The  temperature  chosen 
was		 ௖ܶ 	 ൌ 	310	°ܥ	.  In  reality,  slow  continuous  cooling  occurs  during  coiling. 
However  in  the present work  the  term coiling  is chosen  to  refer  to an  isothermal 
treatment at low temperature.  It can be noted that this temperature lies 2 degrees 
below the estimated MS  in alloy 1 (Table 3‐1). Therefore small volume fractions of 
martensite may form in this alloy prior to the coiling treatment. This is not believed 
to  have  any  significant  impact  on  the  decomposition  of  the  significantly  larger 
volume  of  surrounding  austenite  during  coiling  of  this  alloy,  since  the  volume 
fraction of martensite which can form 2 degrees below MS is negligible. 
The time for completing bainitic formation could not be accurately forecast as the 
formulae derived  in  the  literature  [206] are only applicable  to a narrow  range of 
alloys, and strongly depend on a variety of parameters including the prior‐austenite 
grain size. A coiling time of 24h was used,  in order to ensure,  if not completion, at 
least  the  start  of  the  bainite  transformation.  The  compositions  and  coiling 
conditions selected for this study are summarised in Table 3‐2. 
 
Table  3‐2:  Summary  of  the  selected alloys,  coiling  temperature  (Tc) and  time  (tc). 
Compositions are in wt%. 
Composition no.  C  Si  Mn  Cr  Tc (°C)  tc 
1  0.37  1.44  1.90  0  310  24 hours 
2  0.60  1.46  1.88  0  310  24 hours 
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3  0.92  1.49  1.89  0  310  24 hours 
4  0.89  3.16  1.85  0  310  24 hours 
5  0.89  3.09  1.81  1.40  310  24 hours 
 
For each composition, one sample was air‐cooled down to room temperature, and 
one sample was placed in a furnace at 310 °C for 24 hours to simulate the industrial 
coiling treatment. A pyrometer was used to ensure the temperature of the sample 
remained above 310 °C at all times until transferred to the furnace for coiling. The 
thermal path  for each alloy  is summarized  in Figure 3‐3.  In  the present work,  the 
alloys are named AC for air‐cooled and T for coiled at a temperature of 310 °C. 
 
 
Figure  3‐3:  Thermal  treatments  during  casting  of  the  alloys  studied.  For  each 
composition, (AC) designs as‐cast samples, and (T) specimens coiled at 310 °C for 24 
hours  then  air‐cooled  to  room  temperature.  The  two  cooling  rates  indicated 
correspond to the onset of solidification (‐ 103 °C/s) and the average cooling rate in 
the 500 – 800 °C range (‐ 10 °C/s). 
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3.4. Homogenisation Treatments 
In order to study the  influence of the micro‐segregation  induced by DSC on phase 
transformations, the strip cast specimens were compared to homogenised samples. 
The homogenisation treatments were conducted at 1100 °C for 8 hours in a muffle 
furnace  with  a  controlled  high‐purity  argon  atmosphere.  Diffusion  calculations 
allowed to determine the ideal time and temperature to ensure homogenisation of 
all the substitutional elements (Si, Mn and Cr) using the approximation of Fick’s law 
in one dimension [84]: 
 
  ݀ ൎ 2 ∗ √ܦݐ  ( 3‐1 ) 
 
where  d  is  the  diffusion  distance,  here  half  the  secondary‐dendrite  arms  spaces 
≈ 8 μm  as  shown  in  the  Literature  Review  chapter,  D  the  diffusivity  of  the 
considered element in austenite (function of temperature), and t the diffusion time. 
To  ensure  no  decarburization would  occur  during  the  treatment,  the  specimens 
were covered in graphite powder and placed in steel bags. The sample compositions 
were  checked  by  spectroscopy  after  treatment  and  confirmed  no 
carburization/decarburization occurred at high temperature. EDS was also used to 
check and confirm that no segregation remained in the materials. 
 
3.5. Dilatometry 
Quenching  dilatometry  was  used  to  establish  the  CCT  diagrams  of  the  studied 
compositions and quantitatively assess the effect of carbon, silicon and chromium 
variations and micro‐segregation on the various phase transformations kinetics. The 
experiments were performed on both the strip cast segregated samples and on the 
homogenised specimens.  In the case of the most alloyed specimen of composition 
5, the effect of the coiling temperature on the kinetics of bainite formation was also 
investigated  by  a  rapid  austenitization  and  simulated  coiling  at  different 
temperatures in the quenching dilatometer. 
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The  tests  were  achieved  in  a  DIL 805  TA  Instrument mounted  with  a  DIL 805A 
platform. The measuring system consisted of three push rods made of fused silica, 
which  are  negligibly  prone  to  thermal  expansion.  This  system  ensured  that  the 
dilatation measured was  only  that  of  the  sample.  The  specimens were  cylinders 
10 mm  in  length  and  4 mm  in  diameter,  machined  by  wire‐cutting.  These 
dimensions ensured homogeneity of the temperature  in the bulk of the sample at 
all  time.  The  surface  of  each  sample was  gently  ground  before  each  test  using 
1200 grit  SiC  paper  to  remove  any  oxide  layer.  Heating  of  the  specimen  was 
achieved  by  induction  inside  a  copper  coil.  A  type‐S  thermocouple was  used  to 
measure and regulate the temperature of the specimen during the experiment. The 
two wires of the thermocouple were spot‐welded on the specimen in an inert argon 
atmosphere.  The  specimen  was  held  between  the  two  fused  silica  rods  of  the 
measuring system, then positioned in the middle of the coil, Figure 3‐4. 
 
 
Figure  3‐4:  Specimen  geometry  and  position  in  the  induction  heating  coil. 
Dilatometer experimental setup. 
 
Heating treatments were conducted in a		5.0	 ൈ 10ିସ	 mbar vacuum. The specimen 
was heated up to 1150 °C at a rate of 10 °C/s. The temperature was maintained  in 
the full austenite region at 1150 °C for 2 minutes under vacuum for austenitization. 
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After  2 minutes,  the  sample  was  cooled  down  to  room  temperature  at  various 
cooling rates. Cooling was achieved with an argon flow on the sample. 
To ensure accuracy of  the  results, and  to  take  into account  the  influence of past 
thermal  treatments on  the  response of  a  given  specimen,  each  sample was only 
used once. Therefore different cooling rates were achieved on different specimens 
of  the same composition. For continuous cooling experiments, eleven  to  fourteen 
cooling  rates  were  used  for  each  composition  ranging  from  0.3  to  100  °C/s.  A 
summary  of  the  overall  thermal  schedule  from  the  liquid  until  the  end  of  the 
dilatometry treatment is presented in Figure 3‐5. 
 
 
Figure  3‐5:  Summary  of  the  thermal  schedule  from  casting  to  the  end  of  the 
dilatometry  treatments of  (a)  the segregated and  (b)  the homogenised specimens. 
The dilatometry segments (black) present here the isothermal treatment. 
 
3.6. Microstructure Characterisation 
3.6.1. Optical Microscopy 
The  microstructure  in  the  cross  section  of  each  specimen  was  revealed  using 
standard sample preparation. Specimens were hot‐mounted in conductive PolyFast 
Bakelite resin at 180 °C and 2 bars pressure, then ground using a series of SiC paper 
(80‐240‐600‐1200).  Fine  polishing  was  achieved  using  3 μm  and  1 μm  diamond 
suspensions for 4 minutes each, followed by active oxide colloidal silica suspension 
polishing  (OPS)  for 6 minutes. Etching  in 3 vol % Nital was performed  for 10 to 30 
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seconds  depending  on  the  specimen  composition. Optical  imaging was  achieved 
using an Olympus DP70 microscope. 
 
3.6.2. Electron Microscopy 
Electron microscopy was used for observation of the fine bainite and austenite laths 
which cannot be optically resolved. The analysed samples were hot‐mounted then 
polished  down  to  OPS  using  the  procedure  described  above.  Three  scanning 
electron microscopes were used in this study. 
For surface topology analysis, the secondary electron signal of a SEM Zeiss LEO 1530 
was used at a working distance of 8 mm and an accelerating voltage of 10 to 20 kV. 
For chemical and orientation contrast analysis, the backscattered electron signal of 
a SEM Zeiss Supra 55VP and a Jeol JSM 7800 F was used at a working distance of 4‐
10 mm  and  an  accelerating  voltage  of  10 ‐ 20 kV  depending  on  the  features  of 
interest. 
Energy dispersive spectroscopy (EDS) was performed in a SEM Jeol JSM 7800 F, at a 
working  distance  of  10 mm,  an  accelerating  voltage  of  10 kV  and  a  9 nA  probe 
current.  Quantitative  EDS  was  achieved  using  the  same  beam  parameters.  The 
beam  energy was  calibrated  using  high‐purity  silicon,  chromium  and manganese 
standards.  An  Oxford  Instrument  X‐MAXN  detector was  used  for  this work.  The 
acquisition  and  analysis  of  the  data  were  conducted  using  the  AZtec 3.1 SP1 
software. Each result presented is the average of three measurements. 
Electron  Backscattered Diffraction  (EBSD)  experiments were  conducted  in  a  SEM 
Jeol  JSM  7800  F.  The  working  distance  was  set  in  the  range  18 ‐ 20 mm.  An 
accelerating voltage of 20 kV was used. The probe current  ranged between 10 nA 
and 19 nA. The samples were tilted at 70 ° with respect to the horizontal plan, and 
the normal direction of each sample (sheet thickness) was positioned perpendicular 
to the tilting axis. Acquisition and analysis of the EBSD data were conducted using 
the  Aztec 3.1 SP1  software.  The  step  size  for  the  acquisition  ranged  between 
0.04 µm and 1 µm depending on the scale of the features of  interest. During post‐
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processing of the EBSD data, re‐labelling both phases as cubic allowed to calculate 
the axis and misorientation angle between them. 
 
3.6.3. Nano‐SIMS 
Nano‐SIMS  experiments  were  used  to  quantify  the  micro‐segregation  in  the 
specimens.  The  analyses were  performed with  a  CAMECA  NanoSIMS  50L  at  the 
Centre  for Microscopy, Characterisation and Analysis at  the University of Western 
Australia. A functional schematic of the nano‐SIMS technique is presented in Figure 
3‐6. The  sample  is  irradiated with  ions  from  the primary  ion beam  (PIB). The PIB 
consists of  the  ions Cs+ or O‐, depending on  the elements  to be detected on  the 
sample, as described  later. Atoms and  ions  from the sample surface are detached 
upon  collision with  the  ions  from  the  primary  beam:  the  released  ions  form  the 
secondary  ion  beam  (SIB).  The  various  ion  species  are  sorted  according  to  their 
energy  in  the  electrostatic  sector  (ES),  and  are  then  deviated  according  to  their 
mass/charge ratio in the magnetic sector (MS). The position of the various detectors 
can be freely adjusted in the multi‐detection unit (MD) according to which ion types 
are  to  be  measured.  The  multi‐detection  unit  of  the  NanoSIMS  50  allows 
measurement of up to seven different ion types simultaneously. 
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Figure 3‐6:  Functional  schematic of  the NanoSIMS  equipment used  in  the present 
work.  IS:  ion  source;  PIB:  primary  ion  beam;  SIB:  secondary  ion  beam;  ES: 
electrostatic sector; MS: magnetic sector; MD: multi‐detection unit. 
 
This detection technique differs from the former Time‐of‐flight SIMS (or TOF‐SIMS) 
where the various ions species were discriminated by considering their time of flight 
between the sample and a unique detector. 
Prior  to  each  analysis,  each  area was  pre‐sputtered with  the  primary  beam  to  a 
dose of more than 1 x 1017 ions/cm2. Elemental maps were obtained using both Cs+ 
and O‐ primary  ion sources  to detect negative  (O, C2, CN, Si, S, AlO and FeO) and 
positive (B, Na, Al, Si, Cr, Mn and Fe) secondary ions, respectively. For both sources, 
the beam diameter was approximately 100 nm and the  impact energy was 16 keV. 
The  high‐resolution  O‐  beam  was  obtained  with  a  Hyperion  (H200)  RF  plasma 
oxygen ion source. The beam current was approximately 3 pA for Cs+ and 14 pA for 
O‐. Images were carried out with a raster size of 50 µm2, with a resolution of 512 x 
512 px  and  a dwell  times of 10 – 20 ms per pixel.  Image analysis was  carried out 
using the Fiji plugin OpenMIMS (https://github.com/BWHCNI/OpenMIMS). 
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3.6.4. X‐Ray Diffraction 
X‐ray diffraction  (XRD) was used  to determine  the nature and proportions of  the 
different phases present in the specimens. The instrument used in the present work 
was a Panalytical Xpert powder XRD. The X‐ray source was Cu Kα with a wavelength 
of  λ௄ఈభ಴ೠ ൌ 1.541	Å [207].  Each  composition  was  scanned  from	2ߠ	 ൌ 	35	° 
to	2ߠ	 ൌ 	120	°.  A  nickel  filter  was  positioned  in  front  of  the  detector  to 
monochromate  the  diffracted  beam  and  reduce  fluorescence  from  the  ferrous 
sample. 
Each specimen was ground and polished on the melt side of the sheet following the 
standard procedure described in the microscopy section. Due to the heterogeneous 
aspect  of  the  surface  of  the  strip  cast  samples,  several  hundreds  of microns  of 
material were to be removed by grinding in order to obtain a perfectly flat area. As 
a result, the thicknesses of the different samples were not the same, therefore the 
irradiated  surface was not  consistently positioned  at  the  same distance  from  the 
copper substrate side of the sheets. 
 
3.6.4.1. Quantification of XRD Spectra 
The relative amount of phases in a sample can be obtained using various methods. 
The simplest consists  in  taking  the ratio between  the maximum  intensities of  two 
selected peaks (one for each phase) [208]. However this method only gives a poor 
estimation  of  the  actual  amount  of  phases  in  the  sample  since  the  value  of  the 
maximum  intensity  for a given peak  is  strongly dependent on  the  settings of  the 
experimental device [208]. A more reliable method considers the area of every peak 
instead  of  the maximum  intensity  value.  Several  factors  need  to  be  taken  into 
consideration during this procedure: the multiplicity factor, the Lorentz‐polarization 
factor, the temperature factor and the structure factor [208]. The absorption factor 
is not considered here since the  linear absorption coefficient of austenite and that 
of ferrite are similar [208]. 
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A previous work [13]  showed  that  the  steel  sheet obtained by direct  strip casting 
presents a  strong  texture  inherent  to  the  solidification  conditions, and  the grains 
are  preferentially  oriented  along  the  solidification  direction.  Therefore  the 
intensities obtained  in X‐ray diffraction are biased by  the  texture of  the analysed 
material.  Consequently  the  previously  described  estimations  of  the  amount  of 
phases by direct comparison will not be representative of the bulk microstructure 
without these considerations.  
The  retained  austenite  grains  are  strongly  oriented  through  the  thickness  of  the 
material since they are the first ones forming during solidification (growth  into the 
liquid).  It was estimated [13] that the preferential direction for austenite  is <100>. 
Therefore,  the  intensity  peak  corresponding  to  the  (100)  plane  should  be  the 
highest for this phase. Such a peak is unfortunately not visible on an XRD spectrum 
since  the  corresponding Miller  indices drop  the  structure  factor ܨ	to  zero  for  the 
face‐centered cubic  (FCC) structure. However, the parallel plane  (200) does give a 
diffracted  intensity. This peak was therefore chosen as a reference for austenite  in 
the present study, as  it  is considered  to  reflect  the  intensity scattered by most of 
the austenite in the sample. 
The  situation  for  ferrite  is  relatively  different  as  it  is  present  with  different 
orientations  within  the  sample.  It  was  shown  multiple  times [209‐213]  that  24 
orientation  relationships  (K‐S  orientation  relationships)  exist  between  ferrite  and 
austenite. Such relationships can lead to multiple preferential directions for ferrite. 
Eventually  the  overall  ferrite  texture was  shown  to  be  close  to  random  in  such 
samples. 
 
3.6.4.2. Calculation Procedure 
The  analysis  procedure  employed  in  the  present  work  is  taken  from  [208]  and 
described in this section. 
The integrated intensities are calculated as follows: 
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  ܫ ∝ 1 ൅ ܿ݋ݏ
ଶሺ2ߠሻ
2 ∗
1
4ݏ݅݊ଶߠܿ݋ݏߠ ∗ ݌ ∗ |ܨ|
ଶ ∗ ݁ିெ  ( 3‐2 ) 
 
where ݌ is the multiplicity factor, ܨ the structure factor of the scattering phase, and  
݁ିெ a  temperature  factor  that will be described  later.  ଵା௖௢௦మሺଶఏሻ଼௦௜௡మఏ௖௢௦ఏ  is known as  the 
trigonometrical factor [214] and consists of the polarization factor  ଵା௖௢௦మሺଶఏሻଶ  (which 
accounts  for  the  unpolarised  character  of  the  incident  beam)  and  the  Lorentz 
factor	 ଵସ௦௜௡మఏ௖௢௦ఏ	. 
The structure factor for a cubic structure is obtained from the Miller indices h, k and 
l of the considered plane: 
 
  ܨ஻஼஼ ൌ 2 ∗ ி݂௘							݂݅	݄ ൅ ݇ ൅ ݈	݅ݏ	݁ݒ݁݊																0																	݂݅	݄ ൅ ݇ ൅ ݈	݅ݏ	݋݀݀ 
( 3‐3 ) 
 
  	ܨி஼஼ ൌ 4 ∗ ி݂௘							݂݅	݄	, ݇, ݈	ܽݎ݁	ݑ݊݉݅ݔ݁݀ 										0																	݂݅	݄, ݇, ݈	ܽݎ݁	݉݅ݔ݁݀ 
( 3‐4 ) 
 
where   ி݂௘ is the scattering factor for Fe, which depends on the value of	 ୱ୧୬ఏ஛಼ഀభ಴ೠ	. The 
estimation  of  this  factor  has  been    performed  in  various  works [215,  216].  The 
values  chosen  for  calculations  in  this  study  are  those  derived  by  James  and 
Brindley  [216] and presented in Figure 3‐7. 
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Figure 3‐7: Atomic scattering factor of  iron as a function of sin(θ)/λ, adapted from 
[216]. 
 
The  vibrations of  the atoms  in  the  lattice  lead  to  small  variations  in  the distance 
between  two planes  (݀௛௞௟) and  therefore  influence  the  intensity of  the diffracted 
beam. This effect  is accounted for with the temperature factor which  is a function 
of the temperature	ܶ, the diffraction angle ߠ and the wavelength ߣ [217]: 
 
  ்݂ ൌ ݁ିெ ൌ 	݁ି଼గ
మ௦௜௡మఏ
஛మ ∗௉ሺ்ሻ  ( 3‐5 ) 
 
where P(T) is a polynomial function of the temperature, which coefficients depend 
on the interatomic forces. The values of the temperature factor for iron at 20 °C are 
graphically obtained from [208]. Finally, since the intensity scattered by a particular 
phase is proportional to the volume fraction of that phase in the material, one can 
write: 
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  ܫ௉ ൌ ܤ௉ ∗ ܿ௉  ( 3‐6 ) 
 
where	ܤ௉ ൌ ܫ଴ ∗ ௘
ర
௥మ௠మ௖ర ∗
ଵା௖௢௦మሺଶఏሻ
ଶ ∗
ଵ
ସ௦௜௡మఏ௖௢௦ఏ ∗ ݌ ∗ |ܨ|ଶ ∗ ݁ିெ,	ܫ௉  is  the  intensity 
and  ܿ௉  the  volume  fraction  of  phase	݌	in  the  sample.  Therefore,  the  relative 
intensity  of  the  two  important  phases  in  this  study,  alpha  and  gamma,  can  be 
described as follows: 
 
  ܫఈܫఊ ൌ
ܤఈܿఈ
ܤఊܿఊ   ( 3‐7 ) 
 
The relative amount of phases can then be obtained: 
 
  ܫఈ/ܤఈܫఊ/ܤఊ ൌ
ܿఈ
ܿఊ   ( 3‐8 ) 
 
For  simplicity,  	ூഀ/஻ഀூം/஻ം	 will  be written  as	ܫఈ|ఊ.  Finally,  considering  that	ܿఈ ൅ ܿఊ ൌ 1, 
the volume fraction of each phase in the sample can be obtained as follows: 
 
  ܿఈ ൌ
ܫఈ|ఊ
1 ൅ ܫఈ|ఊ  ( 3‐9 ) 
  ܿఊ ൌ 11 ൅ ܫఈ|ఊ  ( 3‐10 ) 
 
The equations  just derived can be applied  to any pair of peaks visible on  the XRD 
spectrum of  the  sample.  In  the  case of  a  randomly  textured  specimen,  any peak 
choice would result  in the same amount  for both phases and as a result the peak 
with  highest  intensities would  be  considered.  In  the  present work,  the  austenite 
presents a  solidification  texture  in  the <200> direction  so  that  the  corresponding 
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peak on the XRD spectrum gives account of nearly all the austenite present  in the 
material. Ferrite being more randomly oriented, the choice of a single peak for this 
phase would only take into consideration a fraction of its global amount. As a result, 
a more  complex  averaging method has  to be  applied  in order  to obtain  relevant 
phase  fractions  in  this  study.    This  latter  considers  that  every  diffracting 
crystallographic directions is a different phase. These directions can be summed up 
as: α110, α200, α211, α022, γ200, γ220, γ311, γ111. For clarity, they will be referred to as α1, 
α2, α3, α4, γ1, γ2, γ3, γ4. 
Equation ( 3‐8 ) can then be generalised as follows:  
 
  ܫఈ೔|ఊೕ ൌ
ܫఈ೔/ܤఈ೔
ܫఊೕ/ܤఊೕ
ൌ ܿఈ೔ܿఊೕ
  ( 3‐11 ) 
 
where ሺ݅, ݆ሻ ∈ ሼ	1,2,3,4	ሽଶ 
And the following condition has to be verified: 
 
  ෍ܿఈ೔
ேഀ
௜ୀଵ
൅෍ܿఊೕ
ேം
௝ୀଵ
ൌ ܿఈ	 ൅ ܿఊ ൌ 1  ( 3‐12 ) 
 
where Nα and Nγ are the number of peaks taken  into consideration  for the  ferrite 
and the austenite phases respectively. The following expressions for the amount of 
austenite and ferrite can be obtained: 
 
  ܿఊೕ ൌ
ܫఈభ|ఊభ/ܫఈభ|ఊೕ
∑ ܫఈೖ|ఊభேഀ௞ୀଵ ൅ ∑
ܫఈభ|ఊభܫఈభ|ఊ೗
ேം
௟ୀଵ
  ( 3‐13 ) 
  ܿఈ೔ ൌ
ܫఈ೔|ఊభ
∑ ܫఈೖ|ఊభேഀ௞ୀଵ ൅ ∑
ܫఈభ|ఊభܫఈభ|ఊ೗
ேം
௟ୀଵ
  ( 3‐14 ) 
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Finally, the volume fractions of ferrite and austenite in the sample are given by: 
 
  ܿఈ	 ൌ ෍ܿఈ೔
ேഀ
௜ୀଵ
  ( 3‐15 ) 
  ܿఊ	 ൌ ෍ܿఊ೔
ேം
௝ୀଵ
  ( 3‐16 ) 
 
3.6.4.3. Spectrum Analysis 
The spectrum obtained for each sample are different in two main ways: 
 The relative intensities of the different peaks 
 Some crystallographic directions may or may not appear 
These  differences  can  be  explained  logically  by  the  differences  in microstructure 
from one  sample  to  another. One of  the  reasons behind  these differences  is  the 
location of the irradiated surfaces with respect to the substrate/sample interface as 
previously described. This may result in additional differences in the texture of the 
irradiated  surface,  hence  the  appearance  or  extinction  of  certain  peaks.  It  is 
considered that the use of the averaging method  is a powerful mean to overcome 
these limitations. 
 
3.6.4.4. Accuracy of the XRD method 
The volume fractions of austenite obtained by the method described in 3.6.4.2 were 
compared  to  those  obtained  by  Electron  Back‐scattered  Diffraction  (EBSD).  This 
comparison  was  performed  in  the  coiled  specimens  since  these  presented  the 
highest volume fractions of retained austenite. Two EBSD maps were analysed per 
sample. The results of this comparison are presented in Figure 3‐8. As can be seen, 
apart from one value which corresponds to sample 4T, the XRD estimations are  in 
good agreement with the EBSD measurements. 
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Figure 3‐8: Comparison between the volume fractions of austenite obtained by XRD 
and EBSD in the coiled specimens. Black dotted unity line indicated. 
 
3.6.5. Stereological corrections 
Stereological  corrections  are  generally  employed  to  translate  two‐dimensional 
measurements on  cross‐sections or polished planes  into  “real”  three‐dimensional 
measurements. In the present work, quantification of the nano‐bainite morphology 
was  performed.  The  bainite  sub‐units  are  assumed  to  be  plates  or  laths  [14] 
randomly oriented within the material. For such morphologies, the true width of a 
sub‐unit or plate can be obtained  from  two‐dimensional measurements using  the 
equation [218]: 
 
  ݐ௧௥௨௘ ൌ 2ߨ ∗ ݐ௠௘௔௦௨௥௘ௗ  ( 3‐17 ) 
 
where ݐ௧௥௨௘  is the true  lath or plate width and ݐ௠௘௔௦௨௥௘ௗ the two‐dimensional  lath 
or plate width measured on  the micrograph.  It should be noted  that according  to 
this equation, the true  lath width calculated  is smaller than that measured on the 
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polished  plane  or  micrograph.  This  is  reasonable  for  lath‐like  or  plate‐like 
morphologies, since for a given  lath the smallest width that can be measured on a 
polished plane  is obtained when  the  lath or plate  is exactly perpendicular  to  that 
plane.  In  that particular case,  the measured width  is  the  true width of  the  lath or 
plate. The method presented here only applies  to  the width  (thickness) of plates 
and laths. 
In  the  case  of  pearlite  lamellar  spacing  measurements,  a  similar  stereological 
correction can be used, as described in [219]: 
 
  ݐ௧௥௨௘ ൌ 12 ∗ ݐ௠௘௔௦௨௥௘ௗ  ( 3‐18 ) 
 
3.6.6. Phase quantifications 
Three  phases  could  be  identified  in  this  project,  bainitic  ferrite,  austenite  and 
martensite. Determination of  the phase  fractions  in all  specimens was performed 
using a combination of the microscopy techniques previously described.  
The  volume  fractions of  retained  austenite were obtained by X‐ray diffraction  so 
that  the  values  obtained  are  representative  of  a  large  area  of  the  sample,  as 
described in 3.6.4. 
The  volume  fractions  of  martensite  were  obtained  by  image  analysis  of  back‐
scattered electron micrographs  (3.6.2). Martensite  appeared  significantly brighter 
than  the  other  phases  in  these  conditions  and was  therefore  easily  identified. A 
total  of  3  micrographs  per  composition  was  used,  each  showing  an  area  of 
≈ 80 μm x 60 μm. 
The  volume  fraction  of  bainitic  ferrite was  obtained  by  difference,  knowing  the 
volume  fractions of  austenite  (X‐Ray diffraction)  and martensite  (image  analysis). 
Quantification  of  the  bainite  laths  and  bainite  sheaves morphologies  (length  and 
width)  were  achieved  by  image  analysis  of  secondary  electron  micrographs  of 
etched specimens. A total of three images per composition was used, each showing 
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an  area of  ≈ 10 μm x 7 μm. Note  that  in  the present  case,  the  fine nature of  the 
bainite laths required micrographs at higher magnification. 
 
3.7. Hardness Measurements 
Vickers micro‐hardness  tests  were  done  on  a  FM‐700 Micro‐hardness  tester.  A 
500 g  load was  used  to  perform  the  indents.  For  each  sample,  ten  indents were 
made to see possible variations in hardness as a function of either the depth under 
the  substrate / sample  interface  or  the  phases  present  in  the  material,  and  to 
increase  the  statistical  relevance  of  the  data.  The  hardness  data  are  analysed  in 
terms of average hardness and 95 % standard deviations. 
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Chapter 4. Strip Cast Microstructure 
 
4.1. As‐Cast Condition 
This section describes the microstructures formed  in the specimens allowed to air‐
cool down  to  room  temperature after direct strip casting  (DSC). The cooling  rates 
experienced during this process are extremely high, from ≈ 103 °C/s at the onset of 
solidification, to about 10 °C/s  in the 800 ‐ 500 °C temperature range (section 3.2). 
X‐Ray Diffraction was used to determine the nature and proportions of the different 
phases present  in each sample. The reader  is reminded  that  in  the  following  text, 
the  alloys  are  named  AC  and  T  for  air‐cooled  and  constant  temperature  coiling, 
respectively.   
A typical example of an XRD scan is shown in Figure 4‐1. The spectrum presents two 
major peaks at		2ߠ ൌ 44.65	°	and 2ߠ ൌ 50.26	°	corresponding to the (110) plane of 
a  body‐centered  phase  (ferrite  or martensite)  and  the  (200)  plane  of  austenite 
respectively. The different peaks have been indexed using the theoretical positions 
given by Bragg’s law. 
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Figure  4‐1:  X‐Ray  Diffraction  spectrum  of  sample  5AC,  showing  the  presence  of 
retained austenite and a body‐centered phase. 
 
The volume  fraction of austenite  retained at  room  temperature  in each specimen 
was determined following the calculation described  in section 3.6.4. The results of 
this analysis are shown in Figure 4‐2. The volume fraction of retained austenite was 
found  to  increase  (up  to 20 %) as a  function of carbon  (compositions 1  to 3) and 
chromium  (compositions  4  to  5),  and  to  slightly  decrease  with  higher  silicon 
concentrations (compositions 3 to 4). 
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Figure 4‐2: Volume fractions of retained austenite in the as‐cast specimens given by 
X‐ray diffraction. The standard error was 5 % of the measured value. 
 
The microstructures of all as‐cast specimens were analysed by means of optical and 
electron microscopy (Figure 4‐3, Figure 4‐4). Figure 4‐3 shows the cross section of 
all specimens. The  lower part of each  image corresponds  to  the copper substrate 
side  of  the  sheet.  These micrographs  reveal  coarse  laths  in  all  specimens.  The 
hardness values for each sample were also obtained and appear in Figure 4‐4. Both 
the high hardness  levels  (600 – 780 HV) and  the  coarse  laths  structures  suggest a 
martensitic microstructure. These observations combined with the X‐Ray Diffraction 
results previously presented confirm that all as‐cast specimens consist of martensite 
and retained austenite. 
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Figure 4‐3: Optical micrographs of the cross section of the air‐cooled samples, x200. 
The arrow indicates the solidification direction for all specimens. 
 
Figure 4‐3‐e  and  Figure 4‐4‐e  also  reveal  the  significant  segregation between  the 
dendrite  arms  in  composition 5.  This  segregation  is  analysed  and  quantified  in 
section 4.3.2 of the present chapter. 
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Figure  4‐4:  SEM  secondary‐electron  images  of  the  air‐cooled  samples,  showing 
coarse  laths‐ martensite microstructures  in all  specimens. The arrow  indicates  the 
solidification direction for all samples. 
 
Casting defects such as voids and micro‐cracks were also identified and can be seen 
in  Figure  4‐3.  These  features  are  mostly  found  further  away  from  the  copper 
substrate,  as  solidification  progresses  into  the  melt.  These  are  typical  defects 
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occurring  during  the  DSC  process,  due  to  combinations  of  shrinkage  and  gas 
evolution during solidification [2]. 
 
4.2. Effect of Coiling 
As  described  in  the  Experimental Methodology  chapter,  given  the  relatively  high 
carbon  levels  in  the  materials  studied  in  this  work  and  the  high  cooling  rates 
experienced during direct strip casting, a coiling  treatment was necessary  to  form 
nano‐bainite  in all alloys. The effect of  coiling on microstructure development,  in 
particular the nature and volume fractions of phases, is presented in this section. 
 
4.2.1. Austenite Stabilization 
The  coiling  treatment  used  for  all  specimens  was  310 °C  for  24 hours.  X‐ray 
diffraction measurements showed that up to twice as much retained austenite was 
found  in  the coiled specimens when compared  to  the as‐cast samples, Figure 4‐5. 
Similar to the as‐cast specimens, increasing the carbon concentration increased the 
volume  fraction of  retained  austenite. A  similar effect of  chromium  can be  seen, 
although the effect was  less marked than  it was for carbon. Silicon, however, does 
not seem to have much influence on austenite stability after the coiling treatment. 
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Figure 4‐5: Volume fraction of retained austenite in the coiled specimens compared 
to that in the as‐cast samples, given by X‐Ray diffraction. 
 
4.2.2. Phases 
The  microstructures  of  the  coiled  specimens  were  characterized  by  means  of 
electron  microscopy,  Figure  4‐6.  As  can  be  seen,  nano‐bainite  was  successfully 
formed during the coiling treatment, as evidenced by the layered stacks of bainitic 
ferrite  and  retained  austenite  laths  (Figure  4‐6‐f)  which  were  observed  in  all 
specimens.  Two  distinct  bainite morphologies  can  be  found  in  these  specimens: 
compositions  1  and  2  show  large  bainite  colonies  which  span  the  entire  prior‐
austenite grains, Figure 4‐6‐a‐b. Compositions 4 and 5 show bainite sheaves (stacks 
smaller in both length and width) which form at boundaries as well as within prior‐
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austenite grains, Figure 4‐6‐d‐e. Composition 3 showed a combination of these two 
morphologies.  
Consequently,  the  following  sections  are  split  into  three  groups:  the  low‐carbon 
group  (below 0.9 wt%  carbon,  compositions 1 and 2),  the high‐carbon‐low‐silicon 
group (composition 3) and the high‐carbon‐high‐silicon group (compositions 4 and 
5).  In  the  following  sections,  Electron  Back‐Scattered‐Diffraction  was  used  in 
conjunction  with  additional  SEM  observations  to  further  characterise  the 
differences between these specimens. 
 
Chapter 4 
86 
 
 
Figure  4‐6:  Electron  images  showing  a  nano‐bainitic microstructure  in  all  coiled 
specimens.  Martensite  lenses  appear  in  compositions  4  and  5  (d‐e).  A  high 
magnification image shows the fine stack of bainite‐austenite laths within a bainite 
sheaf  (f).  αb:  individual  bainite  lath,  αnb:  nano‐bainite  (bainite  laths  +  retained 
austenite  films),  αM: martensite,  γ:  austenite.  Solidification  direction  aligned with 
vertical direction. 
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4.2.2.1. Low‐Carbon Specimens 
The  EBSD  images  of  the  low‐carbon  specimens  of  compositions  1  and  2  are 
presented  in  Figure 4‐7. As previously described,  the majority of bainite  is  in  the 
form of  large colonies. These colonies clearly exhibit a preferential orientation and 
habit plane, and cross the entire prior‐austenite grains, Figure 4‐7‐f. Some  isolated 
bainite  sheaves  were  also  found  within  the  large  colonies,  which  had  different 
crystallographic orientations and habit planes, Figure 4‐7‐e‐f. 
Retained austenite was found  in two different  locations within the microstructure. 
It was observed  in between  the  individual bainite  laths, and was also  found  to be 
more prolific in localised pockets that appeared to correspond to the inter‐dendritic 
regions,  Figure  4‐7‐c‐d.  Further  analysis  of  the  chemical  micro‐segregation  that 
caused this distribution is presented later in section 4.3.2. 
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Figure 4‐7: EBSD images of the low‐carbon specimens 1 (a, c, e) and 2 (b, d, f) after 
coiling  at  310 °C  for  24 hours.  (a,  b)  Band‐Contrast maps,  (c,  d)  phase map with 
bainite in blue and austenite in red and (e, f) Euler angle map. Solidification direction 
aligned with vertical direction. 
 
4.2.2.2. High‐Carbon‐Low‐Silicon Specimen 
Increasing  the  carbon  concentration  to  0.9 wt%  significantly  modified  the 
morphology of bainite.  Instead of the  large colonies of a single orientation (Figure 
4‐7),  composition  3  mostly  presents  shorter  bainite  sheaves  of  many  different 
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variants,  Figure  4‐8.  Occasional  large  bainite  colonies  were  also  found  in 
specimen 3.  Retained  austenite  was  observed  in  three  regions  with  different 
morphologies:  thin  layers  were  observed  between  the  individual  bainitic  ferrite 
laths, coarse pockets were observed between different bainite sheave variants, and 
as with the low‐carbon group, austenite was found to be more prolific in the inter‐
dendritic regions. 
 
 
Figure 4‐8: EBSD images of sample 3T. (a) Band‐Contrast, (b) phase map with ferrite 
in blue and austenite in red and (c) Euler angle map. Solidification direction aligned 
with vertical direction. 
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4.2.2.3. High‐Carbon‐High‐Silicon Specimens 
In compositions 4 and 5, bainite was only observed in the form of small sheaves of 
different variants, Figure 4‐9. As can be seen, the bainite sheaves do not cross the 
whole prior‐austenite grains, Figure 4‐9‐e‐f. Like in specimen 3, the bainite sheaves 
consist  of  sub‐micron  bainitic  ferrite  laths  separated  by  thin  films  of  retained 
austenite  (Figure  4‐10‐c‐d). Coarse blocky  austenite  between  the  bainite  sheaves 
was also observed, Figure 4‐10‐a‐b, and  the  inter‐dendritic  regions also promoted 
austenite retention in this sample group. 
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Figure 4‐9: EBSD  images of the high‐carbon‐high‐silicon specimens 4 (a, c, e) and 5 
(b, d, f) after coiling at 310 °C for 24 hours. Band‐Contrast maps (a, b), phase map 
with  bainite  in  blue  and  austenite  in  red  (c,  d)  and  Euler  angles  map  (e,  f). 
Solidification direction aligned with vertical direction. 
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Figure 4‐10: High‐magnification image in a bainite sheaf showing (a‐c) bainite laths 
separated by  retained austenite  films and  (b‐d) associated  EBSD phase map with 
austenite in red and ferrite in blue. 
 
The retained austenite presents clear stress indicators (Figure 4‐11) such as stacking 
faults and high dislocation densities. These features have been observed  in similar 
grades and are believed to form to accommodate stress during bainite growth [157, 
220, 221]. These were found both in the austenite films within the bainite sheaves 
(Figure 4‐11‐a‐b), and  in the coarser blocky regions of retained austenite between 
the sheaves (Figure 4‐11‐c‐d). 
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Figure 4‐11: Electron back‐scattered image of a bainite sheaf showing the presence 
of (a‐c) stacking faults and (d) dislocations in the austenite films adjacent to bainite 
laths. αb: bainite, γ: austenite. 
 
The  high  number  of  ferrite/austenite  grain  boundaries  in  this  microstructure 
allowed a straightforward analysis of the ferrite/austenite orientation relationships. 
The results are presented  in the misorientation angle distribution shown  in Figure 
4‐12.  The  higher  density  of  points  around  the  theoretical  N‐W  position  on  the 
Inverse  Pole  Figure  reveals  a  preference  for  the  Nishiyama‐Wassermann  (N‐W) 
orientation  relationship.  This  is  consistent  with  previous  findings  in  alloys 
transformed at lower temperatures [222]. 
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Figure 4‐12: Misorientation angle distribution of  the bainite/austenite  interface  in 
specimen 5T showing a preference for the N‐W orientation relationship. Theoretical 
K‐S and N‐W orientation relationships obtained from [223]. 
 
In addition to the bainite sheaves, martensite was also observed within the blocky 
austenite  regions  in  these  two  compositions,  Figure  4‐6.  Higher  magnification 
imaging reveals that the coarse martensite laths previously observed in the as‐cast 
specimens were replaced here by martensite lenses auto‐catalytically nucleated, as 
shown  in  Figure  4‐13.  These  martensite  lenses  were  typically  observed  in  the 
pockets between adjacent bainite sheaves. 
 
 
Figure  4‐13:  Lenticular  martensite  in  sample  5T.  αb:  bainite,  αLM:  lenticular 
martensite. 
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During  their  formation,  the martensite  lenses  induced plastic deformation of  the 
surrounding  austenite,  as  shown  by  the  presence  of  twins  or  stacking  faults  and 
high dislocation density near the lenses (Figure 4‐14). 
 
 
Figure  4‐14:  Stress  induced  in  the  austenite  as  a  results  of  lenticular martensite 
formation:  (a) dislocations and stacking  faults along the edge and  (b) at the tip of 
the martensite lenses. 
 
4.2.2.4. Quantification of Bainitic Ferrite Lath Width 
The effect of bulk composition on  the width of  the  individual bainitic  ferrite  laths 
was  investigated.  Lath  measurements  were  performed  on  high  magnification 
secondary  electron  micrographs  of  etched  samples  of  each  composition.  Such 
images provided a good contrast between the austenite and ferrite laths, and good 
statistics owing to the relatively high number of  laths measureable. A stereological 
correction was applied using a  factor 2/π, as per the method described  in section 
3.6.5. The results are presented in Figure 4‐15. As can be seen each sample presents 
a wide range of  lath thicknesses,  leading to the  lognormal distributions presented. 
The average lath thickness was significantly reduced when the carbon concentration 
increased from composition 1 to 3. Silicon and chromium additions (compositions 3 
to 4, and 4 to 5 respectively) had a negligible effect. 
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Figure 4‐15: Bainitic ferrite lath width distributions in the coiled specimens. 
 
4.2.2.5. Quantification of Phase Fractions 
The  volume  fractions  of  the  different  phases  were  quantified  for  each  coiled 
specimen.  The  austenite  volume  fractions were  obtained  by  X‐Ray Diffraction  as 
presented  in  section  4.2.1.  The  BCC  phase  fraction  was  separated  into  bainitic 
ferrite  and  martensite  in  compositions  4  and  5  by  image  analysis  of  SEM 
micrographs  for  each  sample,  assuming  that  the  area  and  volume  fractions  are 
equivalent. 
It  can  be  seen  that  as  carbon  concentration  increases  (compositions  1  to  3)  the 
volume  fraction  of  bainitic  ferrite  decreases,  leaving  increasing  fractions  of 
untransformed  austenite.  Adding  silicon  and  chromium  (compositions  4  and  5 
respectively)  results  in  a  further  drop  in  bainitic  ferrite  volume  fraction  and  the 
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apparition of  lenticular martensite, and chromium additions  increased the amount 
of the latter by an order of magnitude. 
 
 
Figure  4‐16:  Phase  volume  fractions  in  the  specimens  coiled  24  hours  at  310 °C, 
obtained  by  combination  of  X‐Ray  Diffraction  (austenite)  and  image  analysis 
(bainitic ferrite, martensite). 
 
4.3. Solidification Features 
The  microstructural  features  that  developed  during  solidification  such  as  the 
austenite  grain  morphology,  solidification  texture,  and  inter‐dendritic  micro‐
segregation were not affected by  the  low  temperature  coiling  treatment and are 
therefore common  to both  the as‐cast and  the coiled  specimens. Generally  these 
solidification  features  can  be  somewhat  masked  by  the  subsequent  phase 
transformations  that  occur  during  cooling  and  secondary  processing. However  in 
the  present  case  the  large  volume  fractions  of  retained  austenite  in  the  coiled 
samples helped revealed significant amount of  information about the solidification 
structure. Therefore  in the  following section the solidified  features which precede 
the phase transformations have been examined in a coiled specimen of composition 
5  because  this  specimen  retained  the  largest  fraction  of  austenite  and  therefore 
most clearly revealed the solidified prior‐austenite grain structure. 
Chapter 4 
98 
 
Examination  of  the  chemistry  of  the  solidified  structure  was  carried  out  on  all 
samples. However, in this case the analysis was carried out on air‐cooled specimens 
because the partitionless nature of the martensitic transformation ensures that the 
compositional  segregation  observed  is  the  result  of  solidification,  not  solid  state 
phase transformation. 
 
4.3.1. Prior‐Austenite Grain Morphology 
Low magnification EBSD analysis of  sample 5T  is  shown  in Figure 4‐17 and Figure 
4‐18.  The  Euler  colouring  for  the  austenite  phase was  used  in  the  following  to 
render the prior‐austenite grain structure. The cross‐section of specimen 5T shows 
that the austenite grains are elongated along the solidification direction (ND) with 
an average aspect ratio of 7 (Figure 4‐17). 
 
 
Figure 4‐17: EBSD Euler maps of  the austenite  in  the Dip Direction  (DD) – Normal 
Direction (ND) plane (cross‐section) of specimen 5. Substrate side of the specimen on 
the bottom, solidification direction along ND. 
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Figure 4‐18  shows  the EBSD Euler angle  coloured maps of  the plate plane of  the 
sample 5T in two distinct areas: surface in contact with the copper substrate (left), 
and  surface  on  the  melt  side  during  solidification  (right).  These  two  areas 
correspond to the first and the  last section to solidify respectively. As can be seen 
from  the  inverse  pole  figures,  the  austenite  exhibits  a  texture  with  the  <100> 
direction oriented in the normal direction, that is the direction of solidification. This 
texture appears to be stronger on the  liquid side than on the substrate side of the 
sample. 
 
 
Figure 4‐18: EBSD Euler maps of the austenite in the Dip Direction (DD) ‐ Transverse 
Direction  (TD)  plane  on  the  substrate  side  (left)  and  on  the melt  side  (right)  of 
sample 5T, and corresponding austenite inverse pole figures. 
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The difference  in austenite grain size between the substrate and  liquid side of the 
specimen can be seen  in Figure 4‐18. Much smaller grains are formed at the onset 
of  solidification  near  the  copper  substrate  which  corresponds  to  the  chill  zone 
[224]. The  corresponding grain  size distributions are presented  in  Figure 4‐19. As 
can  be  seen,  the  distribution  on  the  substrate  side  of  the  specimen  can  be well 
represented by a Log‐Normal distribution, centred on an average grain diameter of 
25 μm.  However,  the  grain  size  on  the  liquid  side  cannot  be  described  with  a 
common distribution  law as several populations of grain sizes coexist: small grains 
of  25 μm,  average‐size  grains  of  80 ‐ 100 μm,  and much  coarser  populations  of 
430+ μm grains. 
 
 
Figure 4‐19: Austenite grain size distributions corresponding (a) to the substrate side 
and  (b)  to  the melt side of  the specimen. Log‐Normal distribution of  the substrate 
side in red. 
 
4.3.2. Micro‐Segregation 
Signs  of  micro‐segregation  could  be  identified  from  the  optical  and  electron 
micrographs  in  sample  5,  Figure  4‐3‐e.  Energy‐Dispersive‐Spectroscopy  (EDS)  and 
nano‐SIMS were used to further characterize the extent of such segregation. These 
techniques were also used  to examine  the precipitates  formed during direct  strip 
casting. 
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4.3.2.1. Qualitative Chemical Analysis 
The EDS analysis results for sample 5AC are presented in Figure 4‐20. Segregation of 
manganese,  silicon and chromium can be observed. The  scale and morphology of 
the  segregation  is  consistent with  a dendritic  structure,  indicating  that  it  formed 
during solidification due  to solute rejection. As can be seen,  these elements were 
pushed  ahead  of  the  solidification  front  in  the  liquid  from  both  the  primary  and 
secondary dendrite arms. Such segregation was observed  in all the specimens, but 
was most prominent in the highly alloyed samples 4 and 5. The primary (PDAS) and 
secondary  (SDAS)  dendrite  arms  spacings  were  20 ‐ 30 μm  and  5 ‐ 10 μm 
respectively, which  is  in consistent with  the values  reported  in  the  literature, and 
cooling rates of ≈ 103 °C/s, Figure 2‐27. This shows that the solidification structure in 
direct strip casting  is refined compared to conventionally cast materials [167, 225] 
and close to that observed in welds [226]. Another particularity is the fact that the 
dendrites are not strictly aligned with the normal direction, but seem to have grown 
at an angle. This angle was not constant throughout the material. 
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Figure 4‐20: EDS maps of the cross‐section of sample 5AC, showing the segregation 
of  interstitial  elements  (silicon,  chromium  and manganese)  in  the  inter‐dendritic 
regions  during  solidification. Normal  (solidification)  direction  aligned with  vertical 
direction. 
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4.3.2.2. Quantitative Chemical Analysis 
The  extent  of  substitutional  element  segregation  previously  identified  was 
quantitatively  characterized  by  EDS.  Silicon, manganese  and  chromium  standards 
were used, as described in section 3.6.2 of the Experimental Methodology chapter. 
Measurements were performed in compositions 3, 4 and 5 only. For compositions 1 
and  2,  the  values  were  taken  similar  to  composition  3,  since  only  the  carbon 
concentration differs between compositions 1, 2 and 3. The results are presented in 
Table  4‐1:  for  each  element,  the  lowest  and  highest  concentrations  (in  wt%) 
measured  in  the  specimen  are  given.  As  can  be  seen,  for  all  elements,  the 
concentration gaps can be quite large (1 – 3 wt%) within specimens. 
 
Table  4‐1: Quantitative  Energy‐Dispersive‐Spectroscopy  analysis  of  the  specimens 
studied. Concentrations are given in wt%. 
Composition  Silicon  Manganese  Chromium 
Low  High  Low  High  Low  High 
1  1.1  1.9  1.7  3.4  ‐  ‐ 
2  1.1  1.9  1.7  3.4  ‐  ‐ 
3  1.1  1.9  1.7  3.4  ‐  ‐ 
4  2.6  4.2  1.4  4.2  ‐  ‐ 
5  2.4  4.2  1.4  4.1  1.3  2.5 
 
4.3.2.3. Nano‐SIMS 
Complementary nano‐SIMS experiments were performed on  specimen 5T  to map 
the substitutional segregation with a better spatial resolution, as well as the carbon 
distribution which could not be obtained by EDS in the previous section.  
 
4.3.2.3.1. Segregation of Substitutional Elements 
The  nano‐SIMS  results  are  shown  in  Figure  4‐21.  Two  distinct  morphological 
features  are  evident.  The  globular  shapes  associated  with  inter‐dendritic 
segregation  can be  seen as  the  inter‐dendritic  regions  localize  silicon, manganese 
and chromium, Figure 4‐21. Aluminium depletion was also observed. Overlayed on 
the  inter‐dendritic  morphology  are  the  lath‐like  features  that  accompany  the 
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bainite  formation.  These  are  evidently  not  from  chemical  segregation,  but  from 
crystal orientation effects that are known to occur in this technique [227]. Accurate 
quantitative segregation profiles for manganese, silicon, chromium and aluminium 
were extracted from these results, Figure 4‐22. 
 
 
Figure  4‐21:  Nano‐SIMS  mapping  of  sample  5T  showing  the  segregation  of 
substitutional elements in the inter‐dendritic regions. 
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Figure 4‐22: Nano‐SIMS map and segregation quantification profile of Manganese, 
Silicon,  Chromium  and  Aluminium  along  the  green  horizontal  line.  Profiles  fitted 
using a Pearson VII function for Mn, Si and Cr and a Gauss function for Al. 
 
The magnitude  of  the  solute  segregation measured  by  EDS  and  nano‐SIMS  are 
shown  in  Table  4‐2. As  can be  seen,  the  results  are  consistent between  the  two 
techniques. The thermodynamic calculations in the following chapters will consider 
the values obtained by Nano‐SIMS as this technique has the best spatial resolution. 
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Table 4‐2: Comparison of  the segregation quantification by EDS and Nano‐SIMS  in 
specimen  5T,  showing  the  good  agreement  between  the  two  techniques. 
Concentrations are given in wt%. 
Element  EDS  Nano‐SIMS 
Silicon  Low  2.4  2.2 
High  4.2  4.8 
Manganese  Low  1.4  1.2 
High  4.1  3.5 
Chromium  Low  1.3  1.2 
High  2.5  2.9 
Aluminium  Low  ‐  0.07 
High  ‐  0.36 
 
The  high  spatial  resolution  of  nano‐SIMS  allows  to  determine  the  “segregated 
volume” of the sample by image analysis. The area fractions of the map presenting 
manganese  (respectively  chromium)  concentrations  above  and  below  the  bulk 
composition  were  obtained,  Table  4‐3.  Area  fractions  and  volume  fractions  are 
supposed equal in the present case. As can be seen, a third (respectively two thirds) 
of  the  volume  of  each  segregated  sample  has  a  composition  above  (respectively 
below) the bulk composition. These volumes will be useful in subsequent chapters. 
 
Table  4‐3:  Volume  fraction  of  sample  above  and  below  bulk  composition  due  to 
micro‐segregation in specimen 5T, determined from Nano‐SIMS image analysis. 
Nano‐SIMS map  Vol% below bulk composition  Vol% above bulk composition 
Mn  66  34 
Cr  63  37 
Average  64.5  35.5 
 
Chapter 4 
107 
 
4.3.2.3.2. Carbon Distribution 
Nano‐sims  was  used  to  further  examine  the  variations  in  carbon  concentration 
within  the  microstructure.  The  area  that  was  examined  contained  a  mixed 
microstructure  of  nano‐bainite  (thin  alternating  layers  of  bainitic  ferrite  and 
retained  austenite)  and  blocks  of martensite  lenses,  respectively  blue  and  green 
areas  on  the  schematic  in  Figure  4‐23.  The  martensite  lenses  can  be  clearly 
identified from the contrast on the carbon map. However the carbon concentration 
within  a  martensite  pocket  should  be  reasonably  homogeneous  since  the 
martensitic  transformation  is  partitionless.  Therefore  the  contrast which  can  be 
seen on the SIMS map carries both chemical and crystal orientation components, as 
previously discussed [227]. 
 
 
Figure 4‐23: High magnification Carbon map obtained by nano‐SIMS and associated 
phase schematic:  the area presents bainite sheaves  (ferrite and  retained austenite 
laths, blue in schematic), and pockets of martensite lenses (green in schematic). 
 
The crystal orientation component of the contrast can be accounted  for using the 
secondary electron signal  in  the same area. Secondary electrons do not carry any 
chemical  information,  therefore  the  contrast on  the  electron map  is  only  due  to 
variations  in  crystal  orientations  and  potentially  topography.  The  latter  can  be 
eliminated  since  the  samples  were  thoroughly  polished  then  pre‐sputtered  to 
ensure a flat surface. A method is presented here to correct for the effects of crystal 
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orientation  on  the  nano‐SIMS map. A matrix M  of  grey‐scale  values  is  produced 
which  gives  a  uniform  image  once  added  to  the  electron  signal  obtained  during 
nano‐SIMS mapping. The  same orientation matrix M  is  then applied  to  the nano‐
SIMS  carbon  signal  to  yield  the  purely  chemical  carbon  map.  This  sequence  is 
explained  in  Figure  4‐24. As  can be  seen,  this  simple method  yielded  reasonably 
uniform martensite pockets on the carbon map. 
 
 
Figure 4‐24: Sequence of  image modification to account  for the crystal orientation 
contrast in the SIMS carbon map. 
 
The carbon concentration profile across the whole bainite sheaf was then plotted, 
Figure 4‐25. The  carbon  concentration  in  the  ferrite  laths was between 0.05 wt% 
and 0.15 wt%, and  that  in austenite  ranged between 1.5 and 2.3 wt%. The carbon 
concentration in the martensite pocket was also measured using the same method. 
These  coarser  areas  present  an  average  carbon  concentration  of  1.0 wt%.  These 
results indicate that the carbon concentration of the austenite is not homogeneous 
within the specimen during the nano‐bainite formation during coiling. The austenite 
laths  are more  concentrated  in  carbon  than  the  coarser  austenite pockets which 
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subsequently transformed to martensite. This result  is consistent with atom probe 
measurements performed in previous works [149, 228], and with the mechanism of 
bainite  formation  which  leads  to  a  partitioning  of  carbon  in  the  surrounding 
austenite during bainite growth [127]. 
 
 
Figure 4‐25: Carbon concentration profile across a bainite sheaf, measured by nano‐
SIMS. 
  
4.3.2.4. Segregation and Austenite Stabilization 
The levels of chemical segregation that develop during solidification in the strip cast 
alloys  have  a  significant  impact  on  the  microstructural  development  of  the 
specimens during subsequent cooling. Superimposition of EBSD and EDS  in sample 
5AC  revealed  that most  of  the  retained  austenite  is  concentrated  in  the  inter‐
dendritic areas rich in substitutional elements, Figure 4‐26‐f. The IPF colouring map 
in Figure 4‐26‐c shows the scale of large prior‐austenite grains ≈ 100μm in width. As 
expected,  each  austenite  grain  boundary  corresponds  to  a  segregated  inter‐
dendritic  region,  Figure 4‐26.  It  is also evident  that each austenite grain  contains 
more than one primary dendrite arm, thus the segregated regions also exist within 
the austenite grains, and are not restricted to the austenite grain boundaries. 
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Figure 4‐26: EBSD‐EDS correlation  in sample 5AC. (a) Band contrast, (b) phase map 
with austenite in red and ferrite in blue, (c) IPF colouring, (d) EDS silicon K‐lines map, 
(e) Euler colouring, and  (f) superimposition of the austenite  from  (b) on the silicon 
EDS map  (d)  showing  the  concentration  of  retained  austenite  in  the  segregated 
inter‐dendritic arms. Solidification direction aligned with vertical direction. 
 
4.3.3. Precipitation 
The EDS analysis revealed that fine (< 2 μm) aluminium nitride AlN and manganese 
sulphide MnS  precipitates  were  formed  during  direct  strip  casting,  Figure  4‐27. 
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Occasional  oxides  were  also  found,  Figure  4‐27‐f.  Figure  4‐27‐e  shows  that  the 
carbon distribution appeared  to be homogeneous  throughout  the  specimens and 
no carbides could be identified. 
 
 
Figure  4‐27: Aluminium  nitrides  and manganese  sulphides  revealed  by  EDS. Note 
that  (a‐b)  and  (c‐f)  present  two  different  regions  of  the  sample.  Solidification 
direction aligned with vertical direction. 
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Figure 4‐28 presents a  superimposition of  the aluminium nitrides and manganese 
sulphides  on  the  silicon  EDS  maps.  As  can  be  seen,  the  precipitates  are  not 
randomly  distributed  in  the material.  They  appear  to  be  all  located  in  the  inter‐
dendritic  regions  enriched  in  substitutional  elements.  It  can  be  noted  that  the 
precipitates are found between both the primary and secondary dendrite arms. 
 
 
Figure  4‐28:  EDS merged  image  showing  the  aluminium  nitrides  and manganese 
sulphides in the enriched inter‐dendritic regions. Silicon in green, aluminium nitrides 
in red, manganese sulphides  in yellow. Solidification direction aligned with vertical 
direction. 
 
4.4. Discussion 
4.4.1. Solidification 
The  microstructural  analysis  revealed  that  the  alloys  exhibited  the  classical 
columnar  shape  associated  with  direct  strip  casting  and  directionally  solidified 
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metals [2, 13, 229]. The strong texture of the austenite (Figure 4‐18) suggests that 
the alloys solidified as FCC, as solid‐solid transformation of delta‐ferrite would have 
resulted  in  a  larger  number  of  orientations  of  austenite  developing  given  the 
number of variants that can form between austenite and ferrite, 12 for the NW and 
24 for KS orientation relationships [85]. 
FCC chill grains  formed on  the substrate  [2] and  these rapidly grew  into  the melt, 
away  from the direction of heat  flow. The preferred growth direction of solid FCC 
into the  liquid  is the <001> direction [230], thus this direction becomes prominent 
as  solidification  proceeds  (Figure  4‐18). Grains  oriented with  <001>  close  to  the 
solidification  direction  grow  fastest,  and  block  further  growth  of  adjacent  grains 
with a  less  favourable growth direction  [231, 232]. Consequently, as  solidification 
proceeds the texture becomes stronger and the grains become  larger, Figure 4‐18, 
Figure 4‐19. This  is  consistent with  strip  cast  textures obtained  in previous works 
[233, 234] and with microstructures developed during chill casting and welding: chill 
zone,  columnar  zone  then  equiaxed  zone  (Figure  4‐29).  In  the  actual  direct  strip 
casting process, joining the two half‐shells together could result in the formation of 
a more equiaxed region in the centre of the sheet [2, 235]. 
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Figure  4‐29:  Evolution  of  grain  morphology  during  solidification,  adapted  from 
[236]. The red box highlights the morphologies found in the strip cast alloys studied 
in the present work. 
 
The micro‐segregation maps obtained by EDS  (Figure 4‐20)  revealed  that  the  long 
axis of some dendrites is not strictly aligned along ND: a deviation of up to 25 ° can 
be seen, Figure 4‐30. In general processes, such deviations can exist at the onset of 
dendritic growth but are  rapidly overcome by  the competitive growth mechanism 
highlighted previously  [232].  In direct strip casting however,  the moving substrate 
forces the dendrites to grow in a directional flowing melt. Such conditions affect the 
dendrites orientation, as reported in [237] and tilts them in the upstream direction. 
Therefore  the  physical  angle  of  the  primary  dendrites  arms  from  the  normal 
direction (Figure 4‐30)  is  likely due to the melt flow along the dip direction during 
both insertion and retraction of the coper substrate inside the melt. 
However, it can be noted in Figure 4‐30 that not all the dendrites are aligned in the 
same  direction.  In  the  actual  strip‐casting  process,  the  substrate  (copper  rolls)  is 
continuously  moving,  therefore  the  direction  of  melt  flow  with  respect  to  the 
substrate  is constant during solidification. As a result all the dendrites are tilted  in 
the  same  upstream  direction  according  to  the mechanism  described  previously. 
During the simulated dip‐casting however, the substrate (copper paddle) is inserted 
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in  the melt,  then  immobile  for  1  second,  then  retracted  from  the melt.  In  such 
conditions,  the  direction  of melt  flow  is  not  constant  during  solidification.  As  a 
result, the dendrites are not all tilted in the same direction, as can be seen in Figure 
4‐30. 
 
Figure  4‐30:  Angle  of  dendritic  growth with  respect  to  the  normal  (solidification) 
direction in specimen 5T. 
 
The wavelength of the micro‐segregation, linked to the PDAS and SDAS in the strip 
cast materials shows that the solidification structure in direct strip casting is refined 
compared to that in conventionally cast materials [167, 225] and close to that found 
in welds [226]. 
 
4.4.2. Micro‐Segregation 
Micro‐segregation of  substitutional elements occurred during  solidification due  to 
solute rejection into the liquid ahead of the growing dendrites. The local variations 
of  concentration  (in  wt%)  in  substitutional  elements  in  each  specimen  can  be 
predicted  by  the  Scheil  model  in  Thermocalc.  Scheil  predictions  assume  that 
diffusion is null in the solid and infinitely fast in the liquid, and that local equilibrium 
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exists at the solid/liquid interface [175].  The predictions are presented in Table 4‐4. 
In the present simulations, carbon was considered to be a fast diffusion species  in 
the solid as well as the liquid. The other elements were assumed to show negligible 
diffusivity in the solid phase. 
 
Table  4‐4:  Concentration  range  (Min  ‐ Max)  in  each  specimen,  as  calculated  by 
Thermocalc using Scheil conditions of solidification. 
Composition  Silicon  Manganese  Chromium 
Low  High  Low  High  Low  High 
1  1  2.6  1.4  4.6  ‐  ‐ 
2  1  2.6  1.4  4.6  ‐  ‐ 
3  1  2.6  1.4  4.6  ‐  ‐ 
4  2.4  4.3  1.4  4.7  ‐  ‐ 
5  2.3  4.5  1.3  4.4  1.2  3 
 
These predictions can be compared to the values obtained by quantitative EDS and 
nano‐SIMS. The experimental error associated with EDS was taken as the standard 
deviation between 3 measurements. For nano‐SIMS, the error was estimated as the 
maximum deviation from the average distribution curve, graphically obtained from 
Figure 4‐22. Figure 4‐31 shows  the good agreement between experimental values 
and Scheil predictions. Therefore the Scheil model was found to be appropriate to 
predict  the  extent  of micro‐segregation  in  strip  cast  steels.  It  also  suggests  that 
Scheil’s assumption  that  the  solute cannot back‐diffuse  in  the  solid phase  is valid 
during solidification in DSC. 
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Figure  4‐31:  Comparison  between  the  Scheil  predictions  and  experimental 
quantifications  of micro‐segregation  in  the  alloys  studied,  obtained  by  EDS  (full 
symbols) and nano‐SIMS (empty symbols). The line of slope 1 is also plotted to show 
the good agreement between the experimental values and the Scheil model. 
 
4.4.3. Precipitation 
Figure 4‐32  shows  thermodynamic predictions  for  the  stability of MnS and AlN  in 
composition 5 as a  function of  temperature.  It  can be  seen  that both precipitate 
species are predicted to be stable in this alloy. Equilibrium considerations show that 
aluminium nitrides are stable at higher temperatures (up to 1465 °C) compared to 
manganese sulphides (up to 1248 °C).  In particular,  it shows that AlN are stable  in 
the liquid whereas MnS are only stable in the solid. Therefore, equilibrium suggests 
that  aluminium  nitrides  could  form  in  the  melt  and  manganese  sulphides  in 
austenite.  However,  equilibrium  does  not  take  into  consideration  the  micro‐
segregation and kinetic restrictions  induced by the fast solidification rates  in direct 
strip casting. 
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Figure  4‐32:  Phase  stability  at  equilibrium  as  a  function  of  temperature  in 
specimen 5, Thermocalc. 
 
4.4.3.1. Aluminium Nitrides (AlN) 
AlN  are  stable over  a wide  range of  temperatures  and  in  all phases due  to  their 
relatively  low  solubility  both  in  the  melt  [238]  and  in  austenite  [239].  This  is 
confirmed by  thermodynamic calculations  (Figure 4‐32).  In  the present  study,  the 
temperature  of  the  melt  just  before  casting  was  1,500 °C  as  described  in  the 
experimental  methodology.  At  this  temperature,  AlN  is  not  thermodynamically 
stable, which indicates that the liquid was free of AlN prior to the immersion of the 
copper substrate. Scheil calculations and nano‐SIMS analysis showed that unlike the 
other substitutional elements, Al was depleted  in  the  inter‐dendritic areas  (Figure 
4‐22).  Even  if  this  depletion  is  believed  to  be  a  simple  consequence  of  the 
enrichment of the same areas in the other elements Mn, Si and Cr, it suggests that 
AlN are  less  likely  to  form  in  the  inter‐dendritic areas, which  contradicts  the EDS 
observations  in  Figure  4‐27.  The  influence  of  the  gradual  Al  depletion  as 
solidification proceeds on  the  thermodynamic  stability of AlN precipitates  can be 
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investigated  using  solubility  equations  in  the  liquid  and  in  the  solid  austenite 
phases: 
 
  ܣ݈௟௜௤ 	൅ 	 ௟ܰ௜௤ 	 																	ሱۛ ۛۛ ሮۛ 	ܣ݈ ௦ܰ௢௟௜ௗ  ( 4‐1 ) 
  ܣ݈௔௨௦௧௘௡௜௧௘ 	൅ 	 ௔ܰ௨௦௧௘௡௜௧௘ 	 																	ሱۛ ۛۛ ሮۛ 	ܣ݈ ௦ܰ௢௟௜ௗ  ( 4‐2 ) 
 
These  values  were  compared  to  the  solubility  product  of  AlN  in  the  respective 
phases, functions of temperature given by [238, 239]: 
 
  log൫ܭௌ௟௜௤௨௜ௗ	௜௥௢௡൯ ൌ 7.03 െ 15,850ܶ   ( 4‐3 ) 
  log൫ܭௌ௔௨௦௧௘௡௜௧௘൯ ൌ 1.03 െ 6,770ܶ   ( 4‐4 ) 
 
where  T  is  the  temperature  in  Kelvin  and  KS  the  solubility  product  of AlN  in  the 
considered  phase.  Calculation  results  are  presented  in  Figure  4‐33.  The 
concentration in Al and N of the considered phases were obtained using the Scheil 
model while preventing AlN  formation  in Thermocalc. As can be seen, the  [Al].[N] 
product decreases as solidification proceeds because of the gradual depletion of the 
liquid in Al. However, the [Al].[N] product lies above the solubility product KS in both 
phases  at  all  times  during  solidification.  Therefore  it  can  be  reasonably  assumed 
that AlN are stable in both phases across the whole solidification range, despite the 
gradual depletion of the liquid in Al. 
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Figure  4‐33:  [Al].[N]  product  (a)  in  the  inter‐dendritic  liquid  and  (b)  in  austenite, 
compared to AlN solubility in the respective phases showing that AlN are favourable 
across the whole solidification range. 
 
These  calculations  show  that AlN  is  stable  in both  the  liquid and  the  solid over a 
wide  temperature  range,  but  this  does  not  explain  the  location  of  the  AlN 
precipitates in the inter‐dendritic spaces. Instead, kinetic arguments must be used. 
There  are  three  possible  time  frames  in  the  cooling  cycle  when  the  AlN  could 
precipitate: 
(1) Precipitation of AlN  immediately prior  to  the beginning of  solidification,  in 
the  liquid  phase.  This  is  considered  unlikely  because  at  the  cooling  rates 
experienced  ≈ 103 °C/s,  the  time  interval  between  1,465 °C  and  the 
beginning  of  solidification  at  1,400 °C  is  only  a  fraction  of  a  second.  It  is 
therefore  unlikely  that  precipitation  could  occur  in  this  time  frame. 
Moreover,  in  the  present work  only  small  (< 1 ‐ 2 μm)  spherical AlN were 
found. Their size indicates that they were not inherited from the melt before 
solidification because AlN formed in the melt have a skeletal shape and sizes 
of up to 100 microns in length [240]. 
(2) Precipitation of AlN after  the end of  solidification,  in  the austenite. This  is 
again considered unlikely because the work of Radis et al. [241] showed that 
nucleation of AlN  in solid phase happens at austenite grain boundaries and 
on  dislocations  which  are  randomly  distributed  within  the  grains.  In  the 
present  case,  the  AlN  distribution  was  not  observed  to  be  random,  but 
found to be almost exclusively occurring in the inter‐dendritic regions which 
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have been shown to be for the most part independent of the prior‐austenite 
grain boundaries  in Figure 4‐26. Moreover,    it has been shown that cooling 
rates greater than 65 °C/min prevented AlN precipitation  in austenite [240, 
242], and the cooling rates experienced during DSC are far above this value. 
(3) Precipitation of AlN during solidification when  liquid and austenite coexist. 
In  this  time  frame,  two possibilities can be considered: precipitation  in the 
austenite,  or  precipitation  in  the  liquid.  Here  again  the  kinetics  of 
precipitations must be taken into account. As mentioned in (2), cooling rates 
greater than 65 °C/min were shown to prevent AlN precipitation in austenite 
[240,  242],  therefore  the  extremely  fast  cooling  rates  encountered during 
solidification  in strip cast conditions are  likely to hinder AlN precipitation  in 
the solid. Therefore AlN most likely formed in the inter‐dendritic liquid right 
before  the end of solidification, despite  this  liquid being  less  rich  in solute 
aluminium  (Figure  4‐21).  This  argument  is  supported  by  the  particular 
distribution  of  the  AlN  precipitates  in  the  inter‐dendritic  regions,  Figure 
4‐27.  In  the aluminium‐enriched core of  the dendrites,  the present  results 
suggest  that both Al and N are  in  solid  solution. However, nano‐scale AlN 
not picked up by EDS may be present in these regions, as shown in previous 
work [13]. 
 
4.4.3.2. Manganese Sulphides (MnS) 
Previous studies showed that MnS can potentially  form  in all phases:  in the  liquid 
[243],  in austenite and  in ferrite [244], depending on the composition of the alloy, 
the temperature, the time allowed for precipitation and the presence of particular 
nucleation sites. It is informative to consider when the MnS might have formed, just 
as it was in the previous section. 
(1) Precipitation  in  the  liquid  prior  to  the  beginning  of  solidification.  In  the 
present  case,  MnS  is  not  thermodynamically  stable  in  the  liquid  before 
solidification  begins  (Figure  4‐32),  therefore  precipitation  cannot  occur  in 
this time frame.  
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(2) Precipitation  in  the  solute‐enriched  liquid  during  solidification.  Scheil 
predictions of the solute concentration of Mn and S during solidification are 
shown  in  Figure  4‐34.  It  can  be  seen  that  the  manganese  and  sulphur 
concentrations  increase  in  the  liquid as solidification proceeds. Manganese 
segregation  was  seen  experimentally  in  EDS  and  Nano‐SIMS,  however 
because of the low sulphur concentration in these samples (< 0.0005 wt%) it 
could not be detected using either of these techniques. 
 
 
Figure 4‐34: Liquid enrichment  in Mn and S as solidification proceeds according  to 
Scheil, Thermocalc. 
 
Immediately before  the end of  solidification,  the  liquid  is enriched  in manganese 
and sulphur. The precipitation equation can be expressed as [171]: 
 
  ܯ݊௟௜௤ 	൅ 	 ௟ܵ௜௤ 	 																	ሱۛ ۛۛ ሮۛ 	ܯ݊ܵ௦௢௟௜ௗ  ( 4‐5 ) 
     
Alternatively in austenite: 
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  ܯ݊௔௨௦௧௘௡௜௧௘ 	൅ 	ܵ௔௨௦௧௘௡௜௧௘ 	 																	ሱۛ ۛۛ ሮۛ 	ܯ݊ܵ௦௢௟௜ௗ  ( 4‐6 ) 
 
MnS solubility  in  liquid  iron and solid austenite are functions of temperature [245, 
246]: 
  log൫ܭௌ௟௜௤௨௜ௗ	௜௥௢௡൯ ൌ 5.3 െ 9,200ܶ   ( 4‐7 ) 
  log൫ܭௌ௔௨௦௧௘௡௜௧௘൯ ൌ 4.76 െ 12,000ܶ   ( 4‐8 ) 
 
where T  is  the  temperature  in Kelvin and KS  the  solubility product of MnS  in  the 
considered  phase.  MnS  starts  precipitating  when  the  concentration  product 
[Mn].[S]  reaches  KS  in  the  considered  phase.  The  results  of  such  calculations  are 
shown in Figure 4‐35. As can be seen, MnS precipitation is predicted to occur in the 
liquid at the end of solidification (97 % solidified), but not in austenite. Comparison 
of equilibrium predictions at the beginning and at the end of solidification  (Figure 
4‐36) confirms that MnS becomes thermodynamically stable and can precipitate  in 
the enriched liquid immediately prior to the end of solidification. 
 
 
Figure  4‐35:  [Mn].[S]  product  in  a)  the  inter‐dendritic  liquid  and  b)  in  austenite, 
compared  to MnS  solubility  in  the  respective phases. The onset of precipitation  in 
the liquid is marked with the red dot. No precipitation is predicted in austenite. 
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Figure 4‐36: Equilibrium calculations a) in the first and b) in the last liquid to solidify. 
Compositions given by Scheil calculations. MnS becomes stable  in  the  liquid at  the 
end of solidification, temperature range highlighted by the box in (b). 
 
The  precipitation  of  MnS  in  the  inter‐dendritic  liquid  during  solidification  was 
recently studied in‐situ by Valdez et al. [247]. This thermodynamic assessment also 
explains  the  spatial  distribution  of  the MnS  precipitates  along  the  inter‐dendritic 
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regions (Figure 4‐27), which are considered very common during fast solidification 
[248]. 
(3) Precipitation in the solid austenite during or after solidification. Figure 4‐35‐
b shows that even if the solubility of MnS in austenite is up to two orders of 
magnitude  lower  than  in  the  liquid,  precipitation  is  not  predicted  in  that 
phase. This  is due  to  the extremely  low partitioning  coefficient of  sulphur 
(0.04) [171]. Such low value implies that most of the sulphur partitions into 
the  liquid  during  solidification,  hence  the  concentration  product  [Mn].[S] 
does not evolve much in austenite as solidification proceeds. 
MnS precipitation is influenced by the presence of primary particles in the material, 
such as mixed oxides  [249] and nitrides  [250] which act as nucleation sites.  In our 
case  the  only  other  particles  that  could  be  identified were  the  AlN  precipitates. 
Comparison  between  the  EDS  maps  of  AlN  and  MnS  is  shown  in  Figure  4‐37: 
approximately 35 % of MnS and 20 % of AlN were co‐located. Therefore  it  is  likely 
that MnS can nucleate on AlN precipitates, but can also nucleate elsewhere. 
 
 
Figure  4‐37:  EDS  maps  showing  AlN  and  MnS  precipitates.  Common  positions 
highlighted with the yellow circles. 
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4.4.3.3. Precipitation Summary 
Analysis  of  the  precipitates  sizes  (< 2 μm), morphologies  (spherical),  and  spatial 
distribution (in the inter‐dendritic arms spaces) indicates that both the AlN and MnS 
formed  in  the  enriched  liquid  immediately  prior  to  the  end  of  solidification. 
Comparing  the positions of AlN and MnS precipitates  shows  that  roughly 25 % of 
MnS shared common positions with AlN precipitates. MnS and AlN therefore  likely 
formed  concurrently  in  the  last  remaining  liquid  in  between  the  dendrite  arms 
immediately  prior  to  the  end  of  solidification.  Figure  4‐38  summarizes  these 
observations. 
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Figure  4‐38:  Solidification‐precipitation  sequence  in  the  alloys  studied. Aluminium 
nitrides (AlN) and manganese sulphides (MnS) formed at the end of solidification in 
the super‐saturated liquid between the dendrites. 
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4.4.4. Microstructural Development during Direct Cooling 
4.4.4.1. Austenite Stabilization during Direct Cooling 
The  as‐cast  specimens  all  presented  a mixed martensite  and  retained  austenite 
microstructure.  The  martensite  start  temperature  predictions  for  all  the  alloys 
studied are shown in Figure 4‐39. Details regarding the calculations can be found in 
the  literature review chapter. As can be seen, martensite was predicted to form  in 
all  specimens  upon  cooling.  However,  the  presence  of  relatively  large  volume 
fractions of retained austenite  in each sample  (Figure 4‐2) was not  forecast, since 
equilibrium calculations predict that this phase is not stable at room temperature in 
any of the alloys studied. 
 
 
Figure 4‐39: Predictions of the martensite start temperature Ms in all compositions. 
 
The  room  temperature  volume  fractions  of martensite  in  all  specimens  can  be 
predicted using the Koistinen‐Marburger model [251]. This model allows to predict 
the  evolution  of  the  volume  fraction  of martensite  at  each  temperature  during 
cooling using the exponential equation [252]: 
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  ெ݂ ൌ 1 െ exp൫െߙெ ∗ ሺ ௄ܶெ െ ܶሻ൯  ( 4‐9 ) 
 
where  ߙெ  and  ௄ܶெ  are  two  composition  dependent  variables,  which  can  be 
calculated using the empirical formulae derived by van Bohemen and Sietsma [253]: 
 
 
ߙெ	ሺܭିଵሻ ൌ 0.0224 െ 0.0107 ∗ ݔ௖ െ 0.0007 ∗ ݔெ௡
െ 0.00005 ∗ ݔே௜ െ 0.00012 ∗ ݔ஼௥ െ 0.0001
∗ ݔெ௢			 
( 4‐10 ) 
 
  ௄ܶெሺܭሻ ൌ 462 െ 273 ∗ ݔ௖ െ 26 ∗ ݔெ௡ െ 16 ∗ ݔே௜ െ 13 ∗ ݔ௖௥െ 30 ∗ ݔெ௢			 
( 4‐11 ) 
 
Where ݔ௜ is the concentration in element ‘i’ in wt%. The errors associated with ߙெ 
and  ௄ܶெ  are  respectively  +/‐ 0.0014 K‐1  and  +/‐ 9.3 °C  [253].  Therefore  the  error 
associated  with  ெ݂  is  of  less  than  0.0016,  or  a  martensite  volume  fraction  of 
0.16 vol%. As  can be  seen  from  these  equations, martensite  starts  forming upon 
cooling  when	ܶ ൌ 	 ௄ܶெ.  Therefore  ௄ܶெ  can  be  considered  a  martensite  start 
temperature for the considered alloy. The  ௄ܶெ value was shown  in previous works 
to be close to the experimental ܯௌ	within 5 to 20 °C [253]. 
These equations were applied to the five alloys studied in the present work, Figure 
4‐40. As can be seen, martensite is predicted to have formed in all specimens upon 
reaching  room  temperature which  is  consistent with  the  as‐cast microstructures 
observed, Figure 4‐4. The martensite volume  fraction at any given  temperature  is 
significantly affected by variations  in  the carbon concentration  (alloys 1, 2 and 3). 
Variations in chromium concentration up to 1.4 wt% appear to have a minor effect 
(Alloys 3 and 5). The impact of silicon was unfortunately not included in equations ( 
4‐10 ) and ( 4‐11 ). However silicon and chromium were shown to have an equally 
weak  impact on the martensite transformation and  in particular on the martensite 
start temperature, as ca be seen in the formulae derived in the literature, equations 
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( 2‐1 ) to ( 2‐3 ). Therefore, it appears reasonable to assume that the impact of the 
1.5 wt% Si difference between alloys 3 and 4 on the martensite volume fraction at 
any given temperature is negligible. 
 
 
Figure 4‐40: Martensite volume fraction as a function of temperature during cooling, 
according  to  the  Koistinen‐Marburger  model  with  composition‐dependent 
parameters,  (a)  in  the  full  range of martensite volume  fractions and  (b)  limited  to 
the martensite volume fractions above 80 vol%. The red vertical line in (a) highlights 
room  temperature.  The black  vertical  lines  in  (b) highlight  for  each alloy  the M99 
temperature, corresponding to a martensite volume fraction of 99 vol%. 
 
The model allows to predict the volume fraction of martensite at room temperature 
in  all  specimens,  as  highlighted  by  the  red  dotted  vertical  line  in  Figure  4‐40‐a. 
These  predicted  values  were  compared  to  the  experimental martensite  volume 
fractions obtained by XRD, Figure 4‐41. As can be seen, the predictions are in good 
agreement with the experimental results. 
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Figure 4‐41: Comparison between the experimental (XRD) and predicted (Koistinen‐
Marburger  model)  martensite  volume  fractions  at  room  temperature  in  all 
specimens. Vertical error bars within dot radii. 
 
The martensite finish (Mf temperature) cannot be accurately predicted in steels, as 
extensive experimental data show that the difference Ms‐Mf can range from 100 °C 
to up to 400 °C [24]. However, using equation ( 4‐9 ) and arbitrarily defining the Mf 
as the temperature at which 99 vol% of martensite have formed in the sample (also 
noted M99), one can write: 
 
  ܯ௙ 	ൎ ܯଽଽ 	ൎ ௄ܶெ െ 2 lnሺ10ሻߙெ 			 
( 4‐12 ) 
 
These  values  are  indicated by  the black  vertical  lines  in  Figure 4‐40‐b. As  can be 
seen,  the M99  falls  below  room  temperature  in  all  alloys with  the  exception  of 
alloy 1. However  the underlying assumption  in  the previous  calculations was  that 
the  specimens  are  chemically  homogeneous.  The  micro‐segregation  of 
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substitutional  elements  highlighted  in  Figure  4‐20  should  be  taken  into 
consideration, as  the  local variations  in composition  induce  local variations  in  the 
martensite start and  finish  temperatures. Koistinen‐Marburger predictions  in both 
the  depleted  regions  and  enriched  inter‐dendritic  areas  are  presented  in  Figure 
4‐42.  As  can  be  seen,  the  chemical  heterogeneities  significantly  affect  both  the 
martensite  start  (represented by  the  ௄ܶெ  temperature) and  the martensite  finish 
(represented  here  by ܯଽଽ).  Both  temperatures  are  significantly  dropped  in  the 
inter‐dendritic areas of all specimens, so that ܯଽଽ  is not reached  in these regions. 
These  results  are  consistent  with  the  observation  of  retained  austenite 
preferentially in the enriched inter‐dendritic regions in all specimens, Figure 4‐26. 
 
Figure 4‐42: Koistinen‐Marburger predictions in (a‐b) the depleted regions and (c‐d) 
the enriched inter‐dendritic areas of the alloys studied. (a‐c) present the full range of 
martensite volume fractions and (b‐d) are limited to the martensite volume fractions 
above  80 vol%.  The  black  vertical  lines  in  (b‐d)  highlight  for  each  alloy  the 
temperature corresponding to a martensite volume fraction of 99 vol%. 
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It  is  therefore concluded  that phase  transformations and phase  localisation  in  the 
strip cast samples are directly influenced by micro‐segregation, and do not depend 
solely  on  the  prior‐austenite  grain  structure.  Since  the  wavelength  of  micro‐
segregation  (SDAS) was  shown  to be much  smaller  than  the prior‐austenite grain 
size  (Figure 4‐26), the  inter‐dendritic arms act as smaller scale sub‐units  (“grains”) 
for the microstructure that forms after solidification. 
 
4.4.4.2. Effect of Composition on Martensite Morphology 
Two martensite morphologies can clearly be identified from Figure 4‐4. Specimens 1 
and 2 show individual martensite laths adjacent and parallel to each other, forming 
wider units. This structure  is particularly visible  in Figure 4‐4‐b and  is classified as 
lath martensite [88]. Specimens 3 to 5 however present a much more disorganized 
morphology. Much coarser  individual  laths can be seen, and adjacent  laths mostly 
grew in different directions, Figure 4‐4‐c‐e. This morphology is classified as plate or 
lenticular martensite [88]. The formation of plate‐martensite is generally associated 
with  higher  carbon  concentrations  [88],  which  is  confirmed  in  this  study.  The 
differences between these two morphologies are highlighted in Figure 4‐43. 
 
 
Figure  4‐43: Differences  in martensite morphology  showing  (a)  lath‐martensite  in 
composition  2  and  (b)  plate‐martensite  in  composition  4.  Solidification  direction 
aligned with vertical direction. 
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4.4.5. Microstructural Development during Coiling 
4.4.5.1. Austenite Stabilization during Coiling 
For each composition, the coiled condition exhibited twice as much austenite when 
compared  to  the  as‐cast  condition,  Figure  4‐5.  This  austenite  stabilization  during 
coiling is due to the nano‐bainite formation. It was shown in the literature that the 
growing  carbide‐free  bainite  laths  reject  carbon  into  the  surrounding  austenite 
[137]. This  is consistent with the average of 1.8 wt% carbon  in the austenite  laths 
and  1 wt%  carbon  in  the  coarser  austenite  pockets measured  by  Nano‐SIMS  in 
specimen 5T, Figure 4‐25. The heterogeneity of carbon concentration  is explained 
by  the  limited  carbon  diffusivity  in  austenite  at  310 °C.  Such  enrichment  is 
responsible  for  austenite  stabilization  during  coiling:  Andrew’s  and Nehrenberg’s 
equations show that carbon strongly decreases the MS. Therefore, bainite formation 
gradually stabilizes austenite against martensite transformation during subsequent 
cooling  to  room  temperature. Microstructural  analysis  of  sample  5T  (Figure  4‐6, 
Figure 4‐10) showed that the austenite laths within the bainite sheaves were stable 
and did not transform to martensite. On the other hand, blocky regions of austenite 
did transform to martensite upon cooling. The MS in each area was calculated using 
Nehrenberg’s  equation  (as  discussed  in  section  2.3.1),  and  the  carbon 
concentrations obtained by Nano‐SIMS  (Figure 4‐25). The  results are presented  in 
Table 4‐5. As can be seen, the austenite stability against martensite transformation 
is well predicted by chemical considerations. 
 
Table  4‐5:  Predicted Ms  of  the  austenite  laths  and  the  austenite  blocky  regions. 
Carbon  concentrations  obtained  by  Nano‐SIMS, Ms  predicted  using  Nehrenberg's 
formula. 
Region  Stability at room‐temperature  Wt% (C)  Predicted MS (°C) 
Austenite laths  Stable  1.8  ‐165 +/‐ 13 °C 
Austenite blocks  Not stable  1.0  75 +/‐ 13 °C 
 
The  volume  fraction  of  retained  austenite  after  coiling  treatment  increased with 
increasing carbon and chromium concentrations, and did not seem  to be affected 
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by variations  in  silicon  concentrations, Figure 4‐5. Amongst  the  coiled  specimens, 
the effect of initial chemistry on the volume fraction of retained austenite is linked 
to  the  effect  of  alloy  additions  on  the  thermodynamics  and  kinetics  of  bainite 
formation  during  the  coiling  treatment.  The  effect  on  thermodynamics was well 
established by  Lee  [145]  and  Steven  and Haynes  [146]  and  is  summarized  in  the 
bainite start temperature  (BS)  formulae, showing  increasing carbon and chromium 
concentrations lead to a decrease in the BS while silicon did not have any effect on 
this  magnitude.  Therefore,  for  a  given  isothermal  transformation  temperature 
(310 °C in the present case), increasing carbon and chromium concentrations results 
in a decrease  in the undercooling below Bs and therefore a decrease  in the driving 
force  for  bainite  formation.  Besides,  continuous  additions  of  alloying  elements 
other than aluminium and cobalt  impair the bainite formation kinetics by  lowering 
the  T0  temperature  and  by  increasing  solute  drag  forces  at  the  bainite/austenite 
interface [23, 45, 115, 116, 137]. Therefore, for a given coiling time (24 hours in this 
work), compositions 1 to 5 will have formed decreasing volume fractions of bainite, 
leaving them with complementary increasing volume fractions of retained austenite 
and  martensite.  The  major  effect  of  carbon  and  chromium  in  that  regard  is 
consistent with the observations in the present work, Figure 4‐5. 
 
4.4.5.2. Effect of Composition on Microstructural Development during 
Coiling 
The schema  in Figure 4‐44 summarizes the microstructures observed  in the coiled 
specimens. All specimens presented a bainitic microstructure. Chemical analysis did 
not reveal the presence of carbides, which confirms the delaying effect of silicon on 
cementite  precipitation  [64,  137].  The  bainite morphology was  different  in  low‐
carbon and high‐carbon specimens. In the low‐carbon specimens, the large colonies 
of bainite nucleated at prior‐austenite grain boundaries and could cross the whole 
austenite  grains.  In  the  high  carbon  specimens  however,  bainites  laths  mainly 
formed  in  the  form of  small  sheaves.  These  sheaves nucleated  at prior‐austenite 
grain boundaries but also within the grains and sympathetically on other sheaves. 
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The  growth of  the bainite  sheaves  seems  limited  as  they do not  cross  the entire 
austenite grain in the high‐carbon alloys 3 ‐ 5. 
 
 
Figure  4‐44:  Schematic  microstructure  morphologies  in  the  coiled  specimens. 
Solidification direction aligned with vertical direction. 
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The evolution of the bainite lath width with the composition was significant, and it 
is informative to consider why this is the case. Previous studies show that increasing 
the  alloy  concentration,  particularly  that  of  carbon,  leads  to  a  decrease  in  the 
bainite lath width [138]. One explanation in the literature is that the lath thinning is 
due to the increase in the austenite strength by solid solution strengthening [14, 16, 
138,  156,  254].  This  phenomenon was  also  observed  in martensitic  steels where 
increasing  the  austenite  strength was  shown  to  hinder martensite  laths  growth 
[155]. Estimation of the austenite strength at the transformation temperature was 
performed  in the five compositions studied  in the present case using the equation 
adapted from [138]: 
 
  ߪ௬ఊ ൌ ܲሺ ௥ܶሻ ∗ ܲሺܥሻ  ( 4‐13 ) 
 
where ܲሺ ௥ܶሻ  is  a  polynomial  function  of  temperature  and  ܲሺܥሻ  is  a  polynomial 
function of the alloy composition, given by: 
 
  ܲሺ ௥ܶሻ ൌ 1 െ 0.26 ∗ 10
ିଶ ∗ ௥ܶ ൅ 0.47 ∗ 10ିହ ∗ ௥ܶଶ െ 0.326
∗ 10ି଼ ∗ ௥ܶଷ 
( 4‐14 ) 
  ܲሺܥሻ ൌ 15.4 ∗ ሺ4.4 ൅ 23ݓ஼ ൅ 1.3ݓௌ௜ ൅ 0.24ݓ஼௥ ൅ 32ݓேሻ  ( 4‐15 ) 
 
Where  ௥ܶ ൌ ܶሺ°ܥሻ െ 25, and ݓ௜ is the concentration in element ‘i’ in wt%. 
The  results at 310 °C are presented  in Table 4‐6.  It can be  seen  that carbon does 
lead to a significant austenite strength increment between alloys 1T, 2T and 3T. The 
effect of silicon between alloys 3T and 4T is more moderate as it leads to a 13 MPa 
increase in austenite strength, while chromium additions between alloys 4T and 5T 
have  a  negligible  effect.  Some  of  the  data  gathered  from  the  literature  and 
presented  in  [138]  suggest  that  austenite  strength  is  the  most  critical  criteria 
governing bainite  lath  thickness:  in  some  instances, a 13 MPa  strength  increment 
leads to a 60 nm reduction in bainite lath thickness in average. However this effect 
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is not seen  in the present work where silicon additions have a negligible effect on 
bainite  lath thicknesses, Figure 4‐15.  In a similar manner, data  in the same source 
present instances of strength increments as high as 30 MPa leading to no significant 
lath  reduction.  Therefore  the  effect  of  austenite  strength  on  the  bainite  laths 
thickness seems to be mostly significant at lower values of austenite strength below 
150 ‐ 200 MPa. 
 
Table 4‐6: Estimation of austenite strength at 310 °C  in all alloys. Calculated using 
equation given in [138]. Compositions are given in wt%, strength in MPa. 
Alloy  C  Si  Cr  N  ߪ௬ఊ 
1T  0.37  1.44  0  0.012  132 
2T  0.6  1.46  0  0.012  178 
3T  0.92  1.49  0  0.012  243 
4T  0.89  3.16  0  0.012  256 
5T  0.89  3.09  1.40  0.012  258 
 
Figure 4‐45 presents data from Sing’s work [138] and from the present work. As can 
be  seen,  a  clear  trend  can be observed, which  tends  to  confirm  the  influence of 
austenite strength on the thickness of bainite laths. 
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Figure 4‐45: Bainite  lath width ‐ austenite strength correlation  in the alloys studied 
in this work (red points) and in alloys referenced in Singh’s work [138] (black points). 
 
Nucleation differences likely explain the bainite laths thickness differences between 
various samples as also suggested in [138]. This is supported by the transition from 
large colonies  to small sheaves observed  in  the present work: nucleation at prior‐
austenite grain boundaries  (wide stacks) or within  the whole prior‐austenite grain 
(sheaves).  The  sympathetic  nucleation  mechanism  usually  plays  a  role  in  the 
distribution of the bainite sheaves at the centre of prior austenite grains [14, 255, 
256]. However  in  the  case  of  this work,  another  important  factor may  influence 
bainite  distribution:  micro‐segregation.  This  will  be  further  investigated  in  the 
following chapters. 
 
4.5. Conclusions 
The present chapter examined the as‐cast and coiled microstructures of five alloys 
which were processed  from  the melt  to  simulate direct  strip  casting.  It has been 
found that: 
 Directionally solidified microstructures could be  identified  in all specimens. 
The prior austenite grains were elongated in the solidification direction with 
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an aspect ratio of 7 due to the fast cooling rates experienced during direct 
strip casting. The austenite presented a strong <100>//ND texture, which  is 
the  preferred  solidification  direction  of  cubic  structures.  Selective  over‐
growth  of  dendrites  resulted  in  the more  highly  textured melt  side with 
larger grains compared to the substrate side identified by EBSD. 
 The  solidification  process  led  to  micro‐segregation  of  the  substitutional 
elements  (silicon, manganese and chromium)  in all specimens  in  the  inter‐
dendritic arms spaces. The extent of segregation was quantified and found 
to  be  well  predicted  by  the  Scheil  model,  which  indicates  that  the 
solidification rates experienced during the direct strip casting process do not 
allow for back‐diffusion  in the solid during solidification. The wavelength of 
micro‐segregation was ≈ 10 μm, which is consistent with the cooling rates of 
≈ 103 °C/s experienced during direct strip casting, and much smaller than the 
prior‐austenite grain size. 
 Aluminium  nitrides  and  manganese  sulphides  were  found  in  the  inter‐
dendritic  regions.  A  thermodynamic  analysis  showed  that  these  particles 
formed  in  the  liquid  trapped  in  the  inert‐dendritic  regions  immediately 
before the end of solidification. 
 The as‐cast specimens which were cooled  from  the  liquid directly  to  room 
temperature  consisted of  a mixture of martensite  and  retained  austenite. 
The martensite morphology was lath‐like in the low carbon specimens 1 and 
2, and plate‐like or  lenticular  in the high carbon specimens 3, 4 and 5. The 
micro‐segregation in the inter‐dendritic regions resulted in a drop of the MS 
and  Mf  below  room‐temperature  and  therefore  a  stabilization  of  the 
austenite in these areas. Therefore, microstructure development appears to 
depend  on  micro‐segregation  and  not  only  on  the  prior  austenite  grain 
boundaries. 
 The  coiled  specimens  consisted  of  a  mixture  of  bainite  and  retained 
austenite.  Lenticular martensite  pockets  could  also  be  found  in  the  high 
silicon  specimens 4  and 5.  The bainite morphology was  influenced by  the 
carbon  and  silicon  concentrations:  the  low‐carbon‐low‐silicon  specimens 1 
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and  2  presented  coarser  bainite  laths  forming  large  bainite  colonies 
nucleated  at  the  prior‐austenite  grain  boundaries  and  crossing  the whole 
austenite  grains.  The  high‐carbon‐low‐silicon  sample  of  composition  3 
presented  a majority  of  bainite  sheaves.  Bainite  in  the  high‐carbon‐high‐
silicon  specimens 4  and 5 was only observed  in  the  form of  sheaves.  The 
coiled specimens presented twice as much austenite as the as‐cast samples. 
The  austenite  was  stabilized  during  coiling  by  carbon  enrichment  during 
bainite formation. This was confirmed by the nano‐SIMS measurements and 
thermodynamic predictions. The width of the bainite laths was considerably 
dropped  by  consecutive  carbon  additions  between  compositions  1  and  3, 
because  of  the  significant  increase  in  the  strength  of  the  surrounding 
austenite. 
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Chapter 5. Phase  Transformations  during 
Isothermal Treatment 
 
5.1. Introduction 
In Chapter 4  it was shown that the coiling treatment at 310 °C  for 24 hours  led to 
the formation of bainite in each composition, Figure 4‐6. In particular, composition 
5 presented a mixed microstructure of short nano‐bainite sheaves (fine alternating 
layers of bainitic ferrite and retained austenite), coarser retained austenite regions 
and martensite  pockets.  A  schema  of  this microstructure  is  presented  again  in 
Figure 5‐1. 
 
 
Figure 5‐1: Schema of the microstructure of the strip cast specimen of composition 5 
after coiling at 310 °C for 24 hours. 
 
It was  suggested  in  the  last  chapter  that  the  chemical micro‐segregation  had  a 
larger  impact  on  the  transformation  behaviour  than  the  prior‐austenite  grain 
boundaries. In the present chapter, the magnitude of this effect on the nano‐bainite 
formation  during  isothermal  treatment  (coiling)  is  quantified.  The  influence  of 
micro‐segregation  on  the  phase  distribution  and  the  kinetics  of  phase 
transformation are evaluated by means of quenching dilatometry. Two specimens 
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of  composition  5  are  compared:  one  strip  cast  specimen  presenting  micro‐
segregation  and  one  sample  homogenised  8 hours  at  1100 °C  as  per  method 
described in 3.4. 
The  chemical  compositions  and  the  values  of  the  transformation  temperatures 
relevant  to  the present chapter are presented  in Table 5‐1. The MS and BS values 
were  calculated  using  Nehrenberg’s  formula  and  Steven  and  Haynes’  formula 
respectively.  The  T0  temperature, which  is  the  temperature  at which  ferrite  and 
austenite  have  the  same  energy, was  obtained  using  Thermocalc. Note  that  the 
enriched  areas  of  the  segregated  specimen  present  a  relatively  high manganese 
concentration, therefore the BS value given by Steven and Haynes’ formula may be 
inaccurate in this particular case and differ by up to 100 °C, as described in section 
2.3.2 of the Literature Review chapter. 
 
Table  5‐1:  Compositions  (in  wt%)  and  transformation  temperatures  in  the 
homogeneous  and  segregated  (depleted  and  enriched  regions)  alloys  of 
composition 5. The number in red corresponds to a BS value out of the composition 
range that provides accurate results with Steven and Haynes formula. 
Sample  C  Si  Mn  Cr  MS (°C)  BS (°C)  T0 (°C) 
Homogeneous  0.89  3.1  1.8  1.4  108  330  442 
Segregated  Depleted  0.89  2.2  1.4  1.2  136  380  454 
Enriched  0.89  4.5  3.5  3  < 0  60  390 
 
In  all  that  follows  for  clarity  purposes  the  segregated  and  the  homogeneous 
dilatometry samples are referred to as 5S and 5H respectively. 
 
5.2. Thermal Treatment and Microstructural Analysis 
5.2.1. Austenitizing Treatment 
In order to replicate the thermal treatments in the dilatometer, the samples had to 
be austenitized prior  to  the  isothermal coiling  treatment. Austenitizing needed  to 
be  long  enough  to  ensure  complete  transformation,  but  quick  enough  to  avoid 
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homogenisation  of  the  structure  of  the  segregated  sample.  The  austenitizing 
treatment chosen was 2 min at 1150 °C, Figure 5‐2. The samples were then rapidly 
quenched  at  ‐100 °C/s  to  the  coiling  temperature Tc  at which  they were held  for 
24 hours. 
 
 
Figure  5‐2:  Thermal  treatment  applied  in  the  dilatometer.  Tc  refers  to  the  coiling 
temperature. 
 
In section 2.5 of the Literature Review it was shown that the solidification products, 
in particular micro‐segregation, AlN and MnS precipitates and prior‐austenite grains 
have a significant  impact on subsequent microstructure development. The as‐cast 
microstructure  of  alloy  5,  and  in  particular  the  solidification  features  were 
extensively characterised in Chapter 4. In the present part, the effects of the various 
thermal  treatments  (homogenisation  and  austenitizing)  on  these  solidification 
features  are  evaluated.  The microstructural  features  of  the  strip  cast  dip  sample 
characterised in chapter 4 are included for comparison. 
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5.2.2. Micro‐Segregation and Precipitation 
The  Energy‐Dispersive‐Spectroscopy  (EDS)  results  are  presented  in  Figure  5‐3. As 
can be seen, the austenitized specimen has similar segregation patterns to the as‐
cast material with  similar  secondary dendrite arm  spacing  (SDAS ≈ 20 μm),  Figure 
5‐3‐a‐c. However, Figure 5‐3‐e shows that the homogenisation treatment resulted 
in  the  complete  elimination  of  the  chemical  micro‐segregation  inherited  from 
solidification. 
EDS performed  in Chapter 4 revealed the presence of MnS and AlN precipitates  in 
the  inter‐dendritic  regions.  It was discussed  that  these precipitates  formed at  the 
end  of  solidification.  The  size  of  such  precipitates  could  be  an  important  factor 
affecting  the kinetics of  subsequent  transformation as well as  the morphology of 
the phases formed, as discussed in section 2.5. The impact of the austenitizing and 
homogenisation treatments on the morphology, size, and apparent number density 
of the precipitates formed at the end of solidification can be seen in Figure 5‐3‐b‐d‐
f. The precipitates appear similar  in all three microstructures: spherical shape with 
diameters  in  the  range  1 – 3 μm,  and  their  number  densities  seem  comparable. 
Therefore  it  appears  that  neither  the  austenitizing  treatment  nor  the 
homogenisation significantly modified the precipitates inherited from solidification. 
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Figure 5‐3: Energy‐Dispersive‐Spectroscopy (EDS) of (a‐b) the as‐cast dip sample, (c‐
d)  sample  after  austenitizing  treatment  2  min  at  1150  °C,  and  (e‐f)  after 
homogenisation  treatment  8  hours  at  1100  °C,  showing  (a‐c‐e)  the  silicon  K‐line 
maps and (b‐d‐f) MnS precipitates. 
 
5.2.3. Prior‐Austenite Grains 
As  described  in  section  4.3,  the morphology  of  the  prior‐austenite  grains  can  be 
directly highlighted by Electron‐Back‐Scattered‐Diffraction in specimen 5 due to the 
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high  volume  fractions  of  austenite  retained  after  coiling.  The morphology  of  the 
prior‐austenite grains in the strip cast dip specimen, and in the dilatometry samples 
5S  and  5H  are  compared  in  Figure  5‐4‐a,  b  and  c  respectively.  The  solidification 
direction  of  each  sample  is  along  ND.  As  can  be  seen,  the  austenitizing  step 
performed  in  the dilatometer prior  to  simulated  coiling  significantly modified  the 
strip  cast morphology of  the prior‐austenite  grains.  The  columnar  grains  crossing 
the whole specimen thickness in the ND direction which characterized the strip cast 
solidification structure (Figure 5‐4‐a) were replaced by more equiaxed grains, Figure 
5‐4‐b‐c.  Nevertheless,  the  prior‐austenite  grain  width  (dimension  along  the  dip 
direction  DD)  was  similar  in  all  samples.  Therefore  despite  the  change  in 
morphology  of  the  austenite  grains  induced  by  the  austenitizing  treatment,  the 
prior‐austenite grain size remains  larger than the wavelength of micro‐segregation 
(SDAS) in the simulated dilatometry samples. The latter observation is important as 
this  significant  size  difference  between  prior‐austenite  grains  and  SDAS  allows 
observation  of  the  impact  of  micro‐segregation  alone  on  microstructure 
development. 
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Figure  5‐4:  EBSD  images  showing  the prior‐austenite grain morphology  in  (a)  the 
strip  cast dip  sample,  (b)  the  segregated  sample  5S after austenitizing  treatment 
and (c) the homogeneous sample 5H after austenitizing treatment. The white  lines 
correspond to the austenite grain boundaries (> 15° angles). Solidification direction 
along ND. 
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5.2.4. Coiled Microstructures 
The  microstructures  obtained  after  coiling  at  310 °C  for  24 hours  in  the  three 
specimens: strip cast dip specimen, dilatometry samples 5S and 5H are presented in 
Figure 5‐5‐a, b and c respectively. As can be seen, the three microstructures appear 
similar. The  coiling  treatment  resulted  in  the  formation of nano‐scale bainite and 
retained austenite  laths grouped  in sheaves, coarser regions of retained austenite 
and pockets of lenticular martensite. 
 
 
Figure 5‐5: Back‐scattered electron micrographs of (a) the strip cast dip sample, (b) 
segregated sample 5S and (c) homogeneous sample 5H transformed at 310 °C for 24 
hours: αnb nanobainite sheaves and αLM lenticular martensite pockets. 
 
In  order  to  highlight  possible  differences  between  the  microstructures  of  the 
dilatometry  samples  5S  and  5H  in  Figure  5‐5‐b  and  c  respectively,  the  following 
features were  considered:  individual  bainite  lath width,  bainite  sheaf  length  and 
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bainite  sheaf  width.  These  terms  were  defined  and  schematically  explained  in 
Figure  2‐15.  These  features  were  individually  measured  by  image  analysis  of 
electron micrographs  such  as  those  presented  in  Figure  5‐5. Note  that  extensive 
characterisation of the microstructure of the dip specimen was already carried out 
and presented in Chapter 4. 
 
5.2.4.1. Bainite Laths 
The  bainite  lath  width  distributions  in  the  two  dilatometry  samples  5S  and  5H 
isothermally transformed at 310 °C for 24 hours are presented in Figure 5‐6. As can 
be seen, the two distributions are similar. However some thicker laths were present 
in  the  segregated  sample,  and  the  average  lath width was  higher  in  this  sample 
when  compared  to  the  homogeneous  sample, with  20 nm  difference  in  average 
after stereological correction (as per method described  in section 3.6.5). Extensive 
microstructural  characterisation  of  the  individual  bainite  laths  can  be  found  in 
section 4.2.2 of Chapter 4. 
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Figure 5‐6: Bainitic ferrite lath width distribution in (a) segregated sample 5S and (b) 
homogeneous  sample  5H  transformed  at  310 °C  for  24  hours  in  the  dilatometer. 
Raw and stereologically corrected average values are presented in the table. 
 
5.2.4.2. Bainite Sheaves 
The  morphological  characteristics  of  the  bainite  sheaves  (length,  width)  were 
measured  in  the  segregated and homogeneous  samples  isothermally  transformed 
at  310 °C  for  24 hours,  Figure  5‐7.  As  can  be  seen,  the  size  distributions  are 
comparable and the sheaves appear similar between the two samples, although on 
average both  the  length and width of  the  sheaves  seem  larger  in  the  segregated 
sample. The sheaves morphologies in both samples can be seen in Figure 5‐5. 
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Figure 5‐7: Bainite sheaves length and width in (a‐c) segregated sample 5S and (b‐d) 
homogeneous sample 5H transformed at 310 °C for 24 hours in the dilatometer. 
 
5.3. Kinetics of Bainite Formation 
The  effect of micro‐segregation  on  the  kinetics  of  bainite  nucleation  and  growth 
was  assessed  by  comparing  the  dilatometry  response  of  the  segregated  and 
homogeneous  samples  5S  and  5H  respectively  during  isothermal  treatment  at 
various temperatures. Figure 5‐8 shows the typical dilatometry response during the 
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thermal treatment presented  in Figure 5‐2. The overall bainite growth kinetics are 
studied in the area marked in red. The incubation time of the bainite transformation 
ti was obtained as indicated: the start of incubation was taken as the time at which 
the  temperature  became  stable  at  the  set  temperature,  after  a  possible 
over/undershoot in temperature during cooling. The temperature over/undershoot 
never  exceeded  the  +/‐ 10 °C  range,  while  the  over/undershoot  period  never 
exceeded 20 seconds. Given the overall transformation time of 24 hours, the effect 
of  the  20 seconds  over/undershoot  can  be  considered  negligible.  During  the 
incubation  period,  the  sample  length  remained  constant,  as  marked  by  the 
horizontal plateau in Figure 5‐8. The end of incubation was marked by the onset of 
the expansion of the specimen due to bainite formation, Figure 5‐8‐b. The accuracy 
on the determination of this point is limited by the smooth nature of the expansion 
at the onset of bainite formation, so that the point marking the end of  incubation 
could be determined with an accuracy of +/‐ 250 seconds. 
 
 
Figure  5‐8:  (a) Dilatometry  response  during  thermal  treatment. Bainite  formation 
highlighted by red hashed region. Temperature (black curve) and  length change of 
the  sample  (blue  curve)  as  a  function  of  time,  ti  incubation  time  for  the  start  of 
bainite  transformation.  (b) Graphical determination of  the  end of  incubation. The 
green region in (b) highlights the uncertainty on the measurement of ti. 
 
5.3.1. Incubation Time 
The kinetics of bainite nucleation prior to growth are related to the incubation time 
for  bainite  transformation,  which  is  the  time  required  to  start  forming  bainite 
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during coiling at a given temperature. The incubation times in each specimen in the 
temperature range 290 ‐ 320 °C are presented in Figure 5‐9. As discussed in section 
2.2.3.1  of  the  Literature  Review,  this  time  depends  on  the  transformation 
temperature, which  is  consistent with  the U‐shape of  the  curves obtained  in  the 
present work, Figure 5‐9. The scattered data was fitted using a degree 2 polynomial 
function. As  can  be  seen,  the  incubation  time  of  the  bainite  transformation was 
shorter  in the segregated specimen, meaning that within the studied temperature 
range bainite formation started earlier in the segregated sample as compared to the 
homogeneous sample. 
 
 
Figure 5‐9:  Incubation  time  for bainite  formation  in  the  segregated  (red) and  the 
homogeneous (blue) samples. The data points were fitted by a degree 2 polynomial 
function. The  indicated BS  is  that of  the homogeneous sample, as calculated using 
Steven and Haynes formula. 
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5.3.2. Bainite Growth 
The expansion of the specimen during bainite formation follows a sigmoidal curve 
as classically shown in purely diffusive phase formations such as ferrite and pearlite 
[52] or in recrystallization events [13, 202], Figure 5‐10. 
 
 
Figure 5‐10: Length change of the homogeneous dilatometry sample associated with 
bainite growth at 290 °C. 
 
The sample extension values were converted to equivalent bainite volume fractions 
using  the method  described  by  Van Der  Zwaag  et  al.  [257].  The  average  atomic 
volume of the specimen can be written as: 
 
  ܸ ൌ ݂ఈܸఈ ൅ ݂ఊܸఊ  ( 5‐1 ) 
 
where ݂௜and ܸ௜ are respectively the volume  fraction and atomic volume of phase 
‘i’. Solved for ݂ఈ equation (1) yields: 
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  ݂ఈ ൌ ܸ െ ܸ
ఊ
ܸఈ െ ܸఊ  ( 5‐2 ) 
 
The atomic volumes of the ferrite and austenite phases are given by: 
 
  ܸఈ ൌ 12 ∗ ܽఈ
ଷ   ( 5‐3 ) 
  ܸఊ ൌ 14 ∗ ܽఊ
ଷ  ( 5‐4 ) 
 
ܽ௜ being the lattice parameter of phase ‘i’ given by [258]: 
 
  ܽఈ ൌ 2.8863 ∗ ൫1 ൅ 17.5 ∗ 10ି଺ ∗ ሺܶሺܭሻ െ 800ሻ൯  ( 5‐5 ) 
 
ܽఊ ൌ ൫3.6306 ൅ 0.78 ∗ ܥఊ൯
∗ ቀ1 ൅ ൫24.9 െ 50 ∗ ܥఊ൯ ∗ 10ି଺
∗ ሺܶሺܭሻ െ 1000ሻቁ 
( 5‐6 ) 
 
where ܥఊ  is  the  atomic  fraction  of  solute  carbon  in  austenite. With ܥ଴  the  bulk 
carbon  content of  the  specimen  in  at %  and ܥఈ  the  carbon  concentration  in  the 
bainitic ferrite in at %, given in [107, 109], one can write [95]: 
 
  ܥ଴ ൌ ݂ఈܥఈ ൅ ݂ఊܥఊ  ( 5‐7 ) 
 
and solving for the atomic fraction of carbon in austenite: 
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  ܥఊ ൌ 1100 ∗ ൬
ܥ଴ െ ݂ఈܥఈ
1 െ ݂ఈ ൰ ൌ
1
100 ∗ ൬
3.9 െ 0.67 ∗ ݂ఈ
1 െ ݂ఈ ൰  ( 5‐8 ) 
 
The expressions  for ܸఈ	and ܸఊ	are now  fully determined.  In equation  ( 5‐2  ),  the 
average  atomic  volume of  the  specimen  (V) needs  to be  determined.  For  simple 
dilatometry specimen geometry, one can relate the length change ∆ܮ to the volume 
change	∆ܸ by [257, 259]: 
 
  ∆ܮܮ଴ ൌ
1
3 ൬
∆ܸ
଴ܸ
൰  ( 5‐9 ) 
 
Equation ( 5‐9 ) can be solved for V: 
 
  ܸ ൌ ଴ܸ ∗ ൬3∆ܮܮ଴ ൅ 1൰ 
( 5‐10 ) 
 
Equation  (  5‐10  )  allows  calculation  of  V  from  the  experimental  length  change 
measured by dilatometry in the ideal case. To account for any non‐ideal behaviour 
of  certain  phase  transformations,  a  factor  ߚ  (close  to  1)  can  be  artificially 
introduced and equation ( 5‐10 ) becomes: 
 
  ܸ ൌ ߚ ∗ ଴ܸ ∗ ൬3∆ܮܮ଴ ൅ 1൰ 
( 5‐11 ) 
 
However in the present study, the value of ߚ was kept equal to 1. Equation ( 5‐2 ) is 
therefore  fully  determined  and  can  be  expressed  as  a  polynomial  equation  of 
unknown	݂ఈ and be solved for each experimental value of	∆ܮ. 
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5.3.2.1. Effect of Temperature 
Figure  5‐11  shows  the  evolution of  the bainite  volume  fractions  as  a  function of 
time  in  each  sample  calculated  from  the  extension  data  using  the  method 
previously described. As can be seen in both the heterogeneous and homogeneous 
specimens  the  maximum  bainite  volume  fraction  increases  with  decreasing 
transformation  temperature.  In  the  segregated  sample  transformed  at 310 °C  for 
24 hours (Figure 5‐11‐a), the final bainite volume fraction was 26 vol%, which  is  in 
reasonable  agreement with  the  31 vol%  estimated  by  the  combination  of  X‐Ray 
diffraction and  image analysis  in the strip cast dip sample of composition 5 (Figure 
4‐16). 
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Figure 5‐11: Bainitic  ferrite volume  fraction as a  function of  time after  the end of 
incubation  in  (a)  the  segregated  and  (b)  the  homogeneous  samples:  effect  of 
transformation temperature. 
 
5.3.2.2. Effect of Micro‐Segregation 
At each  transformation  temperature within  the  range 290 °C – 320 °C,  the overall 
bainite transformation rate and the maximum bainite volume fraction at the end of 
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the  24 hours  isothermal  treatment  were  higher  in  the  segregated  sample  as 
compared to the homogeneous sample, Figure 5‐12. 
 
 
Figure  5‐12:  Bainite  volume  fraction  as  a  function  of  time  of  isothermal 
transformation  at  290 °C,  300 °C,  310 °C  and  320 °C.  Segregated  sample  in  red, 
homogeneous sample in blue. 
 
5.4. Martensite Formation during Quenching 
As described  in Chapter 4 and  in  section 5.2.4, martensite pockets were  found  in 
specimen  5  after  the  coiling  treatment.  The  dilatometry  experiments  allowed 
observation of this transformation in‐situ upon cooling at the end of the isothermal 
treatment, Figure 5‐13. The onset of martensite formation was chosen here as the 
point at which the dilatation curve (black) and the extrapolation of the linear part of 
the dilatation curve (red) dissociate. This point  is marked by the green vertical  line 
in Figure 5‐13‐b. The corresponding martensite start temperature MS was estimated 
to  be  ≈ 60  °C  after  coiling  at  310 °C  and  320 °C.  For  lower  coiling  temperatures 
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unfortunately,  the  value  of  the MS  could  not  be  determined  experimentally  as 
martensite transformation was not picked‐up by the dilatometer. 
 
 
Figure 5‐13: Dilatometry data of the segregated sample showing (a) the formation 
of bainite during  isothermal  treatment and  (b) the  formation of martensite during 
quenching at the end of the isothermal treatment. Point Q corresponds to the onset 
of quenching. The green vertical line in (b) marks the onset of martensite formation 
during quenching. 
 
5.5. Discussion 
5.5.1. Microstructural Features 
Table  5‐2  summarizes  the  differences  in  starting  microstructures  between  the 
samples  compared  in  this  chapter.  The  two  segregated  specimens  (strip  cast  dip 
specimen  and  dilatometry  segregated  sample  5S)  present  similar  starting 
microstructures in terms of micro‐segregation and precipitates, Figure 5‐3. However 
the prior‐austenite grains differ quite significantly between  the  two samples, with 
elongated grains  in the dip sample and equiaxed grains  in the dilatometry sample. 
Since most phases nucleate preferentially at prior‐austenite grain boundaries,  the 
prior‐austenite grain morphology and  in particular  the prior‐austenite grain size  is 
an  important  parameter  governing  the  morphology  of  microstructures  formed 
during cooling or secondary processing  [23, 24, 84, 86]. However  it was shown  in 
Chapter  4  that  in  the  present  case  the  chemical micro‐segregation  had  a  larger 
impact on the transformation behaviour than the prior‐austenite grain boundaries, 
Chapter 5 
162 
 
therefore  variations  in  prior‐austenite  grain  morphology  are  not  expected  to 
influence  phase  transformations  in  the  segregated  specimens.  Moreover,  as 
pointed out  in  section 5.2.3,  the wavelength of micro‐segregation  (SDAS)  remains 
smaller  than  the  prior‐austenite  grain  size  in  both  samples.  Therefore,  the 
simulation of the thermal treatments by dilatometry  is relevant to the direct strip 
casting process, despite the change in prior‐austenite grains morphology. 
Moreover the nitrides and sulphides found  in the  inter‐dendritic areas were stable 
and  neither  the  homogenisation  treatment  nor  the  austenitizing  treatment were 
enough to significantly coarsen these precipitates as opposed to what was observed 
in previous works  [13], hence  the only major difference between  the  segregated 
and homogeneous dilatometry  samples was  the presence of micro‐segregation  in 
the former. 
 
Table 5‐2: Summary of  the microstructural  features  in  the 3  samples compared  in 
the present chapter: strip cast dip specimen, segregated dilatometry sample 5S, and 
homogeneous dilatometry sample 5H. 
  Dip specimen 5 
(Chapter 4) 
Sample 5S  Sample 5H 
Micro‐
segregation 
Yes 
SDAS: 5 – 20 μm 
Yes 
SDAS: 5 – 20 μm 
No 
Prior‐austenite 
grains 
Coarse 
Elongated // ND 
ND: 200 – 1,000 μm 
DD: 50 – 300 μm 
Coarse 
Equiaxed 
Ø 50 – 400 μm 
Coarse 
Equiaxed 
Ø 50 – 400 μm 
Precipitates  MnS – AlN 
Ø: 1 – 2.5 μm 
MnS – AlN 
Ø: 1 – 3 μm 
MnS – AlN 
Ø: 1 – 2 μm 
Phases formed 
Nano‐bainite 
Retained austenite 
Martensite 
Nano‐bainite 
Retained austenite 
Martensite 
Nano‐bainite 
Retained austenite 
Martensite 
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5.5.2. Bainite Formation 
5.5.2.1. Morphology of Bainite Laths 
It  was  shown  in  section  5.2.4  that  the  segregated  sample  presented  thicker 
individual bainite laths, and thicker and longer bainite sheaves. According to current 
literature,  the  bainitic  ferrite  lath  thickness  is  affected  by  the  strength  of  the 
surrounding austenite [138], Figure 4‐45. The stereologically corrected bainite  lath 
width and the austenite strength at 310 °C in the depleted areas of the segregated 
sample and  in  the homogeneous  specimen are presented  in Table 5‐3. As can be 
seen, the composition variations  led to an 11 MPa difference  in austenite strength 
between  the  two  specimens.  The  higher  austenite  strength  in  the  homogeneous 
specimen  as  compared  to  the  depleted  regions  of  the  segregated  sample  likely 
explains  the  differences  in  bainite  lath width  presented  in  Table  5‐3. Moreover, 
such strength differences are expected to be higher than predicted here since the 
formula used to calculate the austenite strength  [138] does not take  into account 
the effect of manganese concentration. The  latter varies significantly between the 
two  specimens  due  to  micro‐segregation  (Figure  4‐22),  therefore  the  austenite 
strength difference between the two specimens is believed to be underestimated in 
Table 5‐3. 
 
Table 5‐3: Bainite  lath  thickness and austenite  strength at 310 °C  in  the depleted 
areas of the segregated sample and in the homogeneous specimen. 
  Sample 5S 
(depleted areas) 
Sample 5H 
Stereologically  corrected  bainite 
lath thickness (nm) 
118  95 
Austenite strength at 310 °C (MPa)  247  258 
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5.5.2.2. Thermodynamics 
5.5.2.2.1. Bainite Distribution 
The  shorter  incubation  time  for  bainite  transformation  in  the  segregated  sample 
suggests  that  initial  nucleation  occurs  faster  in  this  alloy  as  compared  to  the 
homogeneous sample. The  impact of segregation on the nucleation mechanism of 
bainite, and  in particular on the distribution of the bainite  laths within segregated 
samples was evaluated by means of combined EDS and EBSD  in  the strip cast dip 
sample of composition 5. An area was chosen at the frontier between three prior‐
austenite  grains.  The  area  imaged  was  large  enough  to  see  the  bainite  laths 
distribution both at and away from such boundary, Figure 5‐14. 
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Figure 5‐14: Selection of the area near prior‐austenite grain boundaries  in the strip 
cast dip sample of composition 5, coiled at 310 °C for 24 hours. (a) Austenite Euler 
colour map, (b) corresponding schema with prior‐austenite grain numbering 1‐3, (c) 
EDS silicon K‐line map and (d) band contrast map of the corresponding area. 
 
Figure 5‐15 presents  the merged EDS‐EBSD  from Figure 5‐14. As can be seen,  the 
bainite laths formed in the solute‐depleted areas of the sample and do not seem to 
cross the  inter‐dendritic regions enriched  in Si, Mn and Cr, as highlighted  in Figure 
5‐15‐b and c. In particular, the effect of micro‐segregation, not taking into account 
prior‐austenite grain boundaries, on bainite formation can be seen in Figure 5‐15‐b‐
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c where the enriched regions are highlighted by yellow ellipses. It can be seen that 
all of these locations are enriched in solute, but also are regions where austenite is 
retained. From these observations it can be hypothesized that either the vicinity of 
the  solute‐enriched  inter‐dendritic  regions  acts  as  nucleation  site  for  the  bainite 
laths  which  then  grow  towards  the  inside  of  the  solute‐depleted  areas,  or  the 
bainite  laths  nucleate  in  the  solute‐depleted  regions  and  stop  growing  when 
reaching the solute‐enriched inter‐dendritic areas. 
 
 
Figure 5‐15: (a) Merged map consisting of (b) the EBSD band‐contrast map and (c) 
the EDS silicon map of the dip sample of composition 5 coiled at 310 °C for 24 hours. 
The white dotted‐lines  correspond  to prior austenite grain boundaries,  the  yellow 
ellipses highlight the enriched regions where bainite did not form. 
 
To  further examine this observation, the concentration profiles obtained by nano‐
SIMS  in  Chapter  4  (section  4.3.2.3)  were  used  to  calculate  thermodynamic 
variations across a dendrite, Figure 5‐16. The driving force for ferrite nucleation at 
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310 °C  (Figure  5‐16‐b),  and  the  bainite  start  temperature  (Figure  5‐16‐c)  were 
obtained using Thermocalc and Steven and Haynes’ formula respectively. 
 
 
Figure 5‐16: (a) Nano‐SIMS Mn map in the strip cast dip specimen showing the line 
(AB) along which (b) the driving force for ferrite nucleation and (c) the bainite start 
temperature were  calculated  using  Thermocalc  and  Steven  and  Haynes’  formula 
respectively. The driving force for ferrite nucleation and the Bs in the homogeneous 
specimen (blue dotted‐lines in (b) and (c)) and the coiling temperature (black TC line 
in (c)) are indicated. 
 
The data  shown  in Figure 5‐16  reveals  three  important conclusions. Firstly,  in  the 
segregated  specimens, bainite  nucleation  is  promoted within  the  dendrite  in  the 
areas  depleted  in  substitutional  elements,  Figure  5‐16‐b.  Therefore  the  enriched 
inter‐dendritic area is not a preferential nucleation site for bainite. Secondly, in the 
core  of  the  dendrite,  the  driving  force  for  bainite  nucleation  is  higher  in  the 
segregated  specimen  than  in  the  homogeneous  sample  (Figure  5‐16‐b),  which 
explains the shorter nucleation time in the former as compared to the latter, Figure 
5‐9. This  is consistent with the retarding effect of silicon and chromium on bainite 
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transformation  observed  in  homogeneous  specimens  [114].  And  finally,  since 
bainite  formation  is only possible below the bainite start temperature BS  [14], the 
condition  for  bainite  laths  to  continue  growing  is  that  the  transformation 
temperature remains below the BS. This requirement  is not met close to the  inter‐
dendritic  regions,  Figure  5‐16‐c.  In  these  regions  the  BS  falls  below  the  coiling 
temperature of 310 °C. This  is quantified by the  line AB where  it can be seen that 
1 – 2 μm at each end of the  line falls below the BS, meaning that ~3 μm out of the 
10 μm across the secondary dendrite arm are unavailable for bainite formation. This 
is consistent with the size of the gaps highlighted in Figure 5‐15. 
Therefore  in  the  segregated  specimens  the  bainite  laths  nucleated  within  the 
depleted  regions,  and  stopped  growing  when  approaching  the  enriched  inter‐
dendritic  regions where  the BS dropped below  the  coiling  temperature. A  similar 
behaviour has been reported in bainitic steels produced by laser cladding [260]. 
Bainite  laths  traditionally nucleate at prior‐austenite grain boundaries  (PAGB) and 
by  sympathetic nucleation on previously nucleated  sheaves  [95, 97, 98, 261]. We 
saw  in  this  analysis  that  bainite  does  not  cross  enriched  inter‐dendritic  areas 
because of the drop of the BS in these regions. Yet bainite was found everywhere in 
the segregated sample, Figure 5‐5‐b. Therefore, most of the bainite must have been 
able  to  nucleate  within  the  dendritic  “cells”  (“cell”  is  here  used  to  refer  to  a 
depleted area surrounded by enriched  inter‐dendritic regions). However, given the 
significant size difference between the prior‐austenite grains and the wavelength of 
micro‐segregation  or  SDAS  (Table  5‐2),  each  dendritic  “cell”  does  not  necessarily 
contain  a  prior‐austenite  grain  boundary.  Therefore  it  is  believed  that  in  the 
segregated  sample,  all  bainite  plates  did  not  necessarily  nucleate  at  a  prior‐
austenite  grain  boundary  or  sympathetically  on  existing  sheaves.  It  is  instead 
suggested here that a more “uniform” nucleation mode occurred in the core of the 
dendrites, most  likely heterogeneous nucleation on dislocations, precipitates  and 
inclusions.  In comparison, bainite  formation  in  the homogeneous  sample was not 
affected by any  composition variations due  to  the absence of  segregation  in  that 
sample. Therefore bainite nucleation  in the homogeneous specimen  is believed to 
have occurred at prior‐austenite grain boundaries and sympathetically. 
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5.5.2.2.2. Maximum Bainite Volume Fraction 
This section explains why in both the segregated and homogeneous samples lower 
transformation  temperatures  produced  larger  bainite  volume  fractions  (Figure 
5‐11), and why at any given transformation temperature the segregated specimen 
formed more bainite than the homogeneous sample (Figure 5‐12). 
It  was  shown  in  both  the  segregated  and  homogeneous  sample  that  lower 
transformation temperatures produce larger bainite volume fractions (Figure 5‐11). 
This  is  consistent  with  the  higher  driving  force  for  transformation  at  higher 
undercoolings [83, 98, 117]. In the case of this work, the particular dependence of 
this factor on the undercooling was estimated considering two possibilities for the 
reference temperature: T0 (temperature at which the austenite and ferrite of same 
composition  have  the  same  energy)  and  the  BS. As  discussed  in  5.5.2.2.1,  it was 
observed that the bainite sheaves seem to preferentially grow in the depleted areas 
of  the segregated sample. The chemical composition  in  these  regions  is  therefore 
used  for  calculations.  The  corresponding  T0  and BS  values  are  listed  in  Table 5‐1. 
These  values were  obtained  from  Thermocalc  and  Steven  and  Haynes’  equation 
respectively. As can be seen, the maximum bainite volume fraction seems to be well 
correlated to the undercooling below the T0 temperature, Figure 5‐17. 
 
Figure  5‐17:  Effect  of  the  undercooling  (a)  below  T0  and  (b)  below  BS  on  the 
maximum  bainite  volume  fraction.  Red  points  and  blue  points  correspond  to  the 
heterogeneous  and  homogeneous  specimens  respectively.  The  composition  of  the 
segregated  sample  is  that  in  the  solute‐depleted  regions, where  the bainite  laths 
formed. 
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The  impact  of  undercooling  on  the  maximum  bainite  volume  fraction  in  turn 
explains  that  at  any  transformation  temperature within  the  studied  290 – 320 °C 
range,  the  segregated  sample  formed  more  bainite  than  the  homogeneous 
specimen  (Figure  5‐12):  the  higher  T0  value  in  the  depleted  regions  of  the 
segregated  sample  translates  to  larger  undercooling  when  compared  to  the 
homogeneous sample, and larger bainite volume fractions at the end of the coiling 
treatment. 
It could be argued however that since bainite  formation  is  limited  in the enriched 
inter‐dendritic  regions of  the segregated sample  (5.5.2.2.1),  the overall volume of 
sample  available  for  bainite  formation,  and  therefore  the  theoretical maximum 
bainite  volume  fraction  which  could  form  are  expected  to  be  lower  in  the 
segregated  sample  than  in  the  homogeneous  specimen.  Such  conclusion  was 
reached  by  Bhadeshia  et  al.  [262]  in  a  study  of  bainite  formation  in  segregated 
conventional specimens transformed at relatively large undercooling. In the present 
work  however,  relatively  low  volume  fractions  of  bainite  formed  during  the 
24 hours isothermal treatment in both specimens (below 35 vol%, Figure 5‐11), and 
it was estimated in Chapter 4 that the “enriched volume” of the segregated samples 
was ≈ 36 vol%, Table 4‐3. Therefore, even assuming that bainite cannot form in the 
inter‐dendritic  regions,  at  least  64 vol%  of  sample  remain  available  for  bainite 
formation  in  the  segregated  specimen.  Such  limit  volume  is  far  beyond  the 
maximum  bainite  volume  fraction  of 35 vol%  reached  in  the  present  work. 
Therefore  the  loss  of  available  volume  for  bainite  formation  due  to  micro‐
segregation  is  not  believed  to  have  influenced  the maximum  volume  fraction  of 
bainite formed in the present case. 
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5.5.2.3. Kinetics 
5.5.2.3.1. Overall Transformation Rate 
Comparison  of  the  growth  curves  after  the  incubation  period  ti  at  each 
transformation temperature showed that the kinetics of bainite growth are faster in 
the segregated sample than in the homogeneous specimen, Figure 5‐12.  
The kinetics of phenomena such as phase transformations and recrystallization are 
generally  described  by  the  Johnson‐Mehl‐Avrami‐Kolmogorov  (JMAK) model  [84, 
263]. The equation is of the form: 
 
  ܺሺݐሻ ൌ 1 െ expሺെ݇ݐ௡ሻ  ( 5‐12 ) 
 
where t is the time, X(t) the volume fraction of phase formed at time t, k and n the 
two Avrami parameters. Higher  transformation  kinetics  result  in higher  values of 
the Avrami parameters. Due to the form of this function, the sigmoidal curves must 
be  normalized  to  1. However  in  the  present  case,  at  any  given  temperature  the 
maximum volume fraction of bainite formed was different between the segregated 
and  homogeneous  samples,  Figure  5‐12.  Therefore  no  common  normalisation 
factor  can  be  found,  which means  that  at  any  transformation  temperature  the 
Avrami parameters are not comparable between samples. Therefore instead of the 
Avrami model, the global bainite transformation kinetics are examine here using the 
transformation rate, the rate of the increase in bainite volume fraction as a function 
of time as measured using dilatometry, Figure 5‐18. 
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Figure 5‐18: Global kinetics of bainite transformation in the range 290 °C ‐ 320 °C in 
the  segregated  (red)  and  homogeneous  (blue)  samples.  dX/dt  first  derivative  of 
bainite  volume  fraction with  respect  to  time, here presented as a  function of  the 
bainite volume fraction. 
 
It  can  be  seen  that  at  each  transformation  temperature,  the  maximum 
transformation rate occurs at around 12 vol% of bainite formed, and transformation 
is approximately twice as  fast  in the segregated sample than  in the homogeneous 
specimen at this point of the transformation. This maximum transformation rate is 
hereafter referred to as 		ௗ௑ௗ௧௠௔௫, and is the parameter chosen to describe the overall 
kinetics of bainite formation in the present work. 
 
The temperature dependence of 		ௗ௑ௗ௧௠௔௫for each sample is shown in Figure 5‐19. As 
can be seen, 		ௗ௑ௗ௧௠௔௫ decreases with increasing transformation temperature in each 
sample. However the value of		ௗ௑ௗ௧௠௔௫ is clearly not a strict function of temperature 
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and also depends on the specimen. In particular in this case the presence of micro‐
segregation affects the value of		ௗ௑ௗ௧௠௔௫ at each transformation temperature. 
 
 
Figure 5‐19: Effect of temperature on the maximum bainite transformation rate  in 
the segregated (red) and the homogeneous (blue) samples. 
 
In  order  to  incorporate  the  effect  of  composition  variations  to  the  temperature 
factor, the dependence of  		ௗ௑ௗ௧௠௔௫ on the undercooling was estimated considering 
T0 and BS as reference temperatures, Figure 5‐20‐a and b respectively. The chemical 
composition of  the segregated alloy used  to calculate  the undercoolings  is  that  in 
the solute‐depleted regions, as explained  in section 5.5.2.2.2. As can be seen,  the 
clear  trend  in  Figure 5‐20‐b  suggests  that  the undercooling below BS  is  the main 
parameter controlling the overall kinetics of bainite formation. 
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Figure  5‐20:  Effect  of  the  undercooling  (a)  below  T0  and  (b)  below  BS  on  the 
maximum  bainite  transformation  rate.  Red  points  correspond  to  the  segregated 
sample,  blue  points  to  the  homogeneous  specimen.  The  composition  of  the 
segregated sample is that in the solute‐depleted regions. 
 
The  overall  transformation  kinetics  have  two  inter‐related  components:  a 
nucleation  and  a  growth  component  [264,  265].  The  higher  overall  bainite 
transformation  kinetics  in  the  segregated  sample  could  be  explained  by  three 
possibilities, either the nucleation rate is higher, the lengthening rate of the bainite 
laths  is higher, or both nucleation and  lengthening  rates are higher  in  the micro‐
segregated  sample  compared  to  the homogenised  sample. The  following  sections 
examine  if micro‐segregation  increases  the  nucleation  rate,  growth  rate,  or  if  it 
increases both. 
 
5.5.2.3.2. Nucleation Rate 
Differences  in  spatial  or  temporal  nucleation  rates  result  in  differences  in 
microstructure morphology. In particular, higher nucleation rates generally result in 
smaller grain sizes and higher grain densities [266‐269].  It was shown  in 5.2.4 that 
the  segregated  sample presented  thicker  individual bainite  laths, and  thicker and 
longer  bainite  sheaves.  This  suggests  that  the  nucleation  rate was  higher  in  the 
homogeneous specimen  than  in  the segregated sample. However  it was shown  in 
section  5.5.2.1  that  the  differences  in  laths morphologies were  attributed  to  the 
differences  in  austenite  strength between  the  two  specimens.  It  is  therefore not 
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possible  in  the present  case  to  conclude  about possible differences  in nucleation 
rate simply based on microstructural variations between the two samples. 
In order to examine the spatial nucleation rate, an interrupted test was carried out 
to  measure  the  nuclei  density.  The  temperature  of  310 °C  was  chosen.  The 
isothermal treatment was interrupted shortly (around 5,300 seconds) after the start 
of bainite transformation identified by dilatometry. The number of bainite laths that 
formed in each sample during this time was estimated by image analysis of electron 
micrographs,  Figure  5‐21.  This method  allows  quantification  of  an  average  initial 
nucleation density in each sample. As can be seen, the bainite nucleation rates were 
similar  in both specimens at  the start of  transformation. Note  that  the nucleation 
rate estimated with this method does not take into account the incubation period, 
since  the “transformation  time” considered  in Figure 5‐21 refers  to  the  time after 
the end of incubation. 
 
 
  Segregated sample  Homogeneous sample 
Nuclei density (m‐2)  7.42 x 108  9.29 x 108 
Transformation time (s)  5,200  5,679 
Nucleation rate (nuclei.m‐2.s‐1)  1.43 x 105  1.64 x 105 
 
Figure  5‐21:  Interrupted  treatment  at  310 °C  to  measure  the  bainite  spatial 
nucleation rate in (a) the segregated and (b) the homogeneous specimens. Note the 
scale difference between (a) and (b). The transformation times indicated refer to the 
time after the end of incubation in each specimen. 
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5.5.2.3.3. Lengthening Rate 
In  the  present  case  the  expression  “lengthening  rate”  is  used  to  describe  the 
lengthening of the bainite  laths. It  is noted that this  is different to the growth rate 
		ௗ௑ௗ௧ 	  used in section 5.5.2.3.1 which described the increase in volume fraction with 
time. 
Immediately after nucleation, growth occurs anisotropically, giving rise  to the  lath 
morphology. Two boundary velocities can be considered: the  lengthening rate and 
the  thickening  rate  of  individual  bainite  laths.  Given  the  morphology  and  in 
particular  the  significant  difference  between  the  thickness  and  the  length  of 
individual  laths  in  the case of nano‐bainite  [14, 141],  it may be assumed  that  the 
macroscopic growth rate of the phase is mostly accounted for and best described by 
considering  the  lengthening  rate.  Trivedi  et  al.  derived  an  expression  for  the 
lengthening rate of plate precipitates [270]. This model was adapted to the bainite 
transformation by Bréchet et al. [116] to calculate the bainite lengthening rate ݒ଴: 
 
  ݒ଴ ൌ 27256ߨ ∗
ܦ
ߩ௖ ∗ ߗ∗
ଷ  ( 5‐13 ) 
 
where ߩ௖, ܦ and ߗ∗ are respectively the critical tip radius (tip radius that maximises 
the  lengthening  rate),  the weighted average carbon diffusivity  in austenite, and a 
function  of  the  supersaturation.  These  three  parameters  can  be  calculated  from 
thermodynamic values as follows:  
 
  ߩ௖ ൌ ߪ ∗ ௠ܸ
ఈ
|∆ܩெ| 
( 5‐14 ) 
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where  ߪ  is  the  austenite‐ferrite  interfacial  energy  per  unit  area,  ௠ܸఈ  the molar 
volume  of  ferrite  and  |∆ܩெ|  the  absolute  value  of  the  driving  force  for  ferrite 
nucleation under para‐equilibrium conditions. 
 
  ܦ ൌ 1ݔఊఈ െ ̅ݔ න ܦ஼
ఊሺݔ, ܶሻ	݀ݔ
௫ംഀ
௫̅
  ( 5‐15 ) 
 
where  ݔఊఈ  is  the  atomic  fraction  of  carbon  in  austenite  at  the  austenite‐ferrite 
interface,  ̅ݔ  the  atomic  fraction  of  carbon  in  austenite  far  from  the  interface 
assuming  complete  homogenisation  in  the  austenite  as  transformation  proceeds, 
and  ܦ஼ఊ  is  the  carbon  diffusivity  in  austenite,  function  of  the  austenite  carbon 
concentration and the transformation temperature.  
Finally, the supersaturation function ߗ∗ in equation ( 5‐13 ) can be estimated by: 
 
  ߗ∗ ൌ
ߗ଴
1 െ 2ߨߗ଴ െ
1
2ߨߗ଴ଶ
  ( 5‐16 ) 
 
where ߗ଴ is the solute supersaturation, estimated by: 
 
  ߗ଴ ൌ ݔ
ఊఈ െ ̅ݔ	
ݔఊఈ െ ݔఈఊ  ( 5‐17 ) 
 
where  ݔఈఊ  is  the  atomic  fraction  of  carbon  in  ferrite  at  the  austenite‐ferrite 
interface.  The  various  parameters  introduced  above were  found  or  calculated  as 
described in Table 5‐4. 
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Table 5‐4: Parameters for bainite lengthening rate calculations. 
Parameters  Source/reference 
ߪ   Thermocalc 
௠ܸఈ   [271] 
∆ܩெ   Thermocalc 
ݔఊఈ, 		ݔఈఊ   Thermocalc 
ܦ஼ఊሺݔ, ܶሻ   [272] 
 
The values of ݒ଴ obtained with  this method are  in  fact proportional  to  the actual 
lengthening  rate  and  as  such  do  not  constitute  an  exact  value.  However,  the 
influence of temperature and composition on the  lengthening rate were shown to 
be well described by this method by Bréchet et al. [116, 148], hence the practicality 
of  this  formula  to  compare  the  growth  rate  between  various  chemistries  and 
temperatures, which is the purpose of the present work. The alloy chemistry chosen 
to describe the segregated sample  is that  in both the depleted and enriched areas 
(Table 5‐1). The calculation results are presented in Figure 5‐22. As can be seen the 
bainite  lengthening rate  increases with  increasing temperature  in both specimens. 
This is consistent with the temperature dependence of diffusion‐controlled growth 
(carbon diffusion in the case of bainite) being largely influenced by the temperature 
dependence  of  the  diffusivity  factor  in  equation  (  5‐13  ),  which  significantly 
increases with temperature [84, 272]. 
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Figure 5‐22: Bainite lengthening rate in the depleted (red squares) and enriched (red 
triangles) areas of the segregated sample and  in the homogeneous specimen (blue 
squares), calculated as per method described in [116]. 
 
More importantly, Figure 5‐22 shows that the bainite lengthening rate is calculated 
to be twice as large in the segregated sample than in the homogeneous sample due 
to  the  lower  alloy  concentration  in  the  depleted  regions  of  the  former.  Such 
difference most  likely  explains  that  the maximum  overall  bainite  transformation 
rate  		ௗ௑ௗ௧௠௔௫ was also  twice as  large  in  the  segregated  sample when compared  to 
the  homogeneous  sample,  Figure  5‐18.  In  the  same  manner,  the  calculated 
lengthening  rate  of  the  bainite  laths  in  the  enriched  regions  of  the  segregated 
specimen  is  lower than  in the homogeneous sample, and up to three times  lower 
than in the depleted regions of the segregated specimen. Therefore bainite growth 
is  kinetically  hindered  in  the  inter‐dendritic  regions,  and  the  bainite  lengthening 
rate gradually decreases as the bainite laths approach these areas. 
Knowing that the nucleation rate was found to be similar in both specimens (Figure 
5‐21),  it could be argued  that such differences  in  lengthening rate would result  in 
significant morphological differences of  the bainite  laths between  the  segregated 
and  the  homogeneous  specimens.  In  particular,  one might  expect  to  find  longer 
laths  (and  longer  sheaves)  in  the  segregated  sample.  However,  only  minor 
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differences in average bainite sheaves length were found between the two samples 
in Figure 5‐7. 
In  order  to  explain  why  the  length  of  the  bainite  sheaves  was  similar  in  both 
specimens,  the parameters  affecting  the  length of bainite  laths/sheaves  in  steels 
must  be  discussed.  In  a  previous work,  Yamamoto  et  al.  [273]  showed  that  the 
length  of  bainite  laths  is  affected  by  the  prior  austenite  grain  size.  In  particular, 
decreasing  the  austenite  grain  size  resulted  in  shorter  bainite  laths,  and  did  not 
affect  the  bainite  lath  width.  This  was  explained  by  the  increase  in  overall 
nucleation rate as the density of prior‐austenite grain boundaries, and therefore of 
nucleation sites,  increases. This result demonstrates that the nucleation rate  is an 
important parameter governing  the  length of bainite  laths. Bainite  laths also  stop 
growing when they impinge on other bainite laths [14]. In the present experiments, 
the  nucleation  density was  observed  to  be  similar  in  both  the  homogenised  and 
segregated samples, whilst the  lengthening rate has been predicted to be twice as 
large in one case compared to the other. Despite the higher lengthening rate in the 
segregated  sample,  the  bainite  laths  do  not  appear  to  be  twice  as  long  in  that 
specimen. This is likely due to an impingement effect; both specimens have a similar 
nucleation rate, therefore their bainite morphologies appear similar despite having 
different lengthening rates. 
Therefore, the present work suggests that increasing the lengthening rate of bainite 
laths  is  responsible  for  the  increase  in  the  overall  kinetics  of  bainite  formation, 
while the morphology of bainite  formed during  isothermal treatment  is controlled 
by the nucleation rate. 
 
5.5.3. Carbon Concentration of Retained Austenite. 
This part of  the discussion  applies  to  the  segregated  specimen of  composition 5. 
Chemical analysis of the carbon concentration of the retained austenite after coiling 
at  310 °C  for  24 hours  was  performed  using  Nano‐SIMS  in  section  4.3.2.3.2  of 
Chapter  4.  It  was  found  that  carbon  is  heterogeneously  dispersed;  the  carbon 
concentration  of  the  austenite was  in  the  range  1.5 – 2.3 wt% within  the  bainite 
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sheaves (thin austenite films between the bainitic ferrite  laths), and was ≈ 1.0 wt% 
within  the  martensite  pockets.  In  the  present  chapter  the  MS  obtained  by 
dilatometry  during  quenching  at  the  end  of  the  coiling  treatment  at  310 °C  for 
24 hours  in  the  segregated  sample  can  be  used  to  back‐calculate  the  carbon 
concentration  of  the  retained  austenite  that  transformed  to  martensite  upon 
quenching  in  that  sample.  The  exact  composition  of  the  alloy  chosen  for  this 
analysis is that in the depleted areas of the segregated sample. This choice seems to 
be  the most  relevant  since  it  was  shown  in  section  4.4.4.1  that  the MS  in  the 
enriched  inter‐dendritic  areas  was  below  room‐temperature,  which  resulted  in 
austenite stabilisation in these regions. Therefore martensite could only form in the 
depleted areas of  the segregated sample. The exact substitutional composition of 
the alloy in these areas is shown again here in Table 5‐5. The MS formula applicable 
to such composition  is Nehrenberg’s formula (see section 2.3.1). The  inaccuracy of 
this  formula was  estimated  in  the  Literature  Review  and  listed  in  Table  2‐4:  an 
inaccuracy of +/‐ 13 °C on the MS translates into an accuracy of +/‐ 0.04 wt% on the 
corresponding  carbon  concentration.  After  transformation  at  310 °C,  the 
experimental MS of ≈ 60 °C found by dilatometry therefore corresponds to a carbon 
concentration of 1.1 +/‐ 0.04 wt% according to Nehrenberg’s formula. This result  is 
in reasonable agreement with the 1.0 wt% found by nano‐SIMS in Chapter 4, Table 
5‐5.  The  slight  difference  between  these  two  values  may  arise  from  the 
heterogeneity  of  carbon  distribution  in  the  microstructure,  since  the  carbon 
concentration  of  only  2 martensite  pockets  could  be  determined  by  Nano‐SIMS 
while  that  given  by  dilatometry  is  an  average  from martensite  formation  in  the 
whole  specimen.  Another  factor  to  consider  is  the  possible  inaccuracy  of 
Nehrenberg’s formula for this particular alloy composition. 
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Table  5‐5:  Alloy  concentration  in  the  depleted  areas  of  the  segregated  sample 
according to Nano‐SIMS, MS of the segregated sample obtained by dilatometry after 
treatment at 310 °C  (MS  dilatometry), Carbon concentration of  the martensite pockets 
deducted  from  MS  dilatometry  (Cdilatometry)  and  obtained  by  Nano‐SIMS  (CNano‐SIMS). 
Compositions are given in wt%. 
Si  Mn  Cr  MS dilatometry(°C)  Cdilatometry  CNano‐SIMS 
2.2  1.4  1.2  60  1.1  1.0 
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5.6. Conclusions 
The  present  chapter  examined  the  effect  of  micro‐segregation  on  the 
thermodynamics and kinetics of bainite transformation during isothermal treatment 
at various temperatures in the range 290 – 320 °C. Two specimens of composition 5 
were  studied  and  compared:  a  segregated  specimen  (sample  5S),  and  a  sample 
homogenised  8 hours  at  1100 °C  (sample  5H).  These  two  specimens  presented 
similar  prior‐austenite  grain  morphologies  and  similar  as‐cast  AlN  and  MnS 
precipitates.  The  only  difference  between  the  two  samples was  the  presence  of 
micro‐segregation  in  the  segregated  sample.  Microstructure  development  and 
dilatometry  response during  isothermal  treatment  in  the 290 – 320 °C  range were 
studied in both samples. 
 The  local variations  in  the  concentration  in  substitutional elements Si, Mn 
and Cr had a significant impact on the thermodynamics of bainite formation. 
In  particular,  higher  concentrations  in  these  elements  resulted  in  a 
significant  drop  of  the  BS  in  the  inter‐dendritic  regions  of  the  segregated 
sample.  The  T0  temperature was  also  similarly  affected by  these  chemical 
variations, although considerably less than the BS. 
 Coiling  treatment  for  24 hours  in  the  290 – 320 °C  range  resulted  in  the 
formation  of  nano‐bainite  in  both  samples.  In  the  segregated  sample  the 
bainite  laths  formed  in  the  areas  depleted  in  substitutional  elements.  In 
these  regions,  the  driving  force  for  ferrite  nucleation  was  higher  due  to 
higher undercooling below BS. The bainite  laths did not cross  the enriched 
inter‐dendritic  regions where  the bainite  start  temperature  fell below  the 
isothermal transformation temperature. 
 The  maximum  bainite  volume  fraction  in  both  samples  increased  with 
decreasing  transformation  temperature  because  of  the  increase  in 
undercooling  and  the  increase  in  the  para‐equilibrium  volume  fraction  of 
ferrite at  lower  temperatures. The  increase  in bainite volume  fraction was 
found  to  be  linearly  dependent  to  the  undercooling  below  T0.  Similarly, 
higher bainite volume fractions were formed in the segregated sample than 
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in the homogeneous sample at all transformation temperatures because of 
the larger undercooling in the depleted regions of the former. 
 The bainite  laths were  thicker  in  the  segregated  sample due  to  the  lower 
austenite strength in the depleted regions of the sample when compared to 
the homogeneous specimen. The length of the bainite sheaves however was 
similar in both specimens. It was shown that such similarity can be explained 
by the comparable nucleation rates of bainite in both samples. 
 Within the temperature range 290 – 320 °C, the  incubation time for bainite 
formation was  shorter  in  the  segregated  sample because  the driving  force 
for  ferrite  nucleation  was  higher  in  the  depleted  regions  of  this  sample 
compared  to  the  homogeneous  specimen.  The  overall  bainite 
transformation  was  faster  in  the  segregated  sample,  with  a  maximum 
transformation  rate  twice as high as  in  the homogeneous  specimen. After 
calculations,  this was  attributed  to  significantly  higher  bainite  lengthening 
rate  in  the  segregated  sample  due  to  lower  alloy  concentration  in  the 
depleted regions where bainite formed. 
 It  is believed  that  the nucleation  rate  controls  the  length of bainite  laths, 
while the lengthening rate has no or limited effect on this magnitude. 
 The  carbon  concentration  of  the  austenite  pockets  that  transformed  to 
martensite after isothermal treatment at 310 °C was accurately determined 
by  dilatometry  and  was  in  good  agreement  with  the  nano‐SIMS 
quantification in Chapter 4. 
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Chapter 6. Phase  Transformations  during 
Continuous Cooling 
 
6.1. Introduction 
It was  shown  in  the  previous  chapters  that  the main  particularity  of  the  steels 
produced by direct strip casting is the significant micro‐segregation of substitutional 
elements  Si, Mn  and  Cr  between  the  dendrites  during  solidification.  It was  also 
shown that this segregation affected the subsequent microstructure forming during 
cooling  and during  isothermal  treatment.  In particular,  it  affected  the martensite 
transformation by stabilizing austenite in the inter‐dendritic regions. During coiling, 
the micro‐segregation  significantly  affected  the  thermodynamics  and  kinetics  of 
bainite formation, and it was concluded that the chemical micro‐segregation had a 
larger  impact  on  the  transformation  behaviour  than  the  prior‐austenite  grain 
boundaries.  In  the present  chapter,  the magnitude of  this  effect  is quantified by 
comparing the simulated strip cast samples to a set that have been homogenised. 
This  will  elucidate  the  effect  of  micro‐segregation  on  the  kinetics  of  phase 
transformations during  continuous  cooling. This  chapter examines various  cooling 
rates.  Quenching  dilatometry  is  used  to  build  the  Continuous‐Cooling‐
Transformation (CCT) diagrams of the five segregated alloys produced by DSC, and 
of  five homogenised  alloys of  same  respective bulk  compositions. Comparing  the 
phase transformation behaviour between the homogenised and non‐homogenised 
conditions  will  allow  quantification  of  the  effect  of  micro‐segregation  on  the 
subsequent phase transformations.  
For clarity purposes  in all that  follows the segregated alloys are denoted “xS” and 
the  homogeneous  alloys  are  denoted  “xH”  where  “x”  denotes  the  composition 
number between 1 and 5. 
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6.2. Thermal Treatment 
The  as‐cast  samples  required  austenitizing prior  to  continuous  cooling. The  same 
treatment  as  that used prior  to  isothermal holding  in Chapter 5 was used  in  the 
present chapter, as summarized  in Figure 5‐2. This treatment was applied to both 
the segregated and homogenised samples. 
 
 
Figure  6‐1:  Thermal  treatment  applied  in  the  dilatometer  prior  to  cooling  at 
controlled rates. 
 
Details  regarding  the  starting microstructure  (micro‐segregation,  precipitates  and 
prior‐austenite grains) of both  the segregated and  the homogeneous samples can 
be  found  in  section 5.2 of Chapter 5. The  segregated and homogeneous  samples 
have  similar prior‐austenite  grain  size  and morphology,  and  similar MnS  and AlN 
precipitates  inherited  from  casting.  The  only  difference  between  segregated  and 
homogenised specimens is the presence of micro‐segregation in the former. 
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6.3. Homogeneous Alloys 
6.3.1. Continuous‐Cooling‐Transformation (CCT) Diagram 
The  continuous‐cooling‐transformation  diagrams  of  the  homogenised  alloys  for 
cooling rates ranging from ‐50 °C/s to ‐0.5 °C/s are presented in Figure 6‐2. The Ae1, 
Ae3 and Acm temperatures were calculated using Thermocalc and  included  in each 
diagram. Experimental values of  these  temperatures could not be obtained  in  the 
present alloys, as explained further in the present section. 
Three  phases  formed  during  continuous  cooling  in  samples  1H  and  2H:  pearlite, 
bainite and martensite, Figure 6‐3. The bainite transformation was never complete 
in  these alloys even at  low cooling  rates, as shown by  the bainite and martensite 
mixture,  Figure  6‐3‐b.  In  the  high  carbon  compositions 3H – 5H  however, 
continuous  cooling  only  allowed  formation  of  pearlite  and/or  martensite.  The 
transition  from  low‐carbon  to high‐carbon compositions between samples 2H and 
3H  corresponds  to  the  transition  from  hypo‐eutectoid  to  hyper‐eutectoid  steels. 
However, no proeutectoid phase formed in any alloy over the range of cooling rates 
studied,  which  prevented  the  experimental  measurement  of  the  Ae3  and  Acm 
temperatures. 
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Figure 6‐2: Continuous‐Cooling‐Transformation (CCT) diagrams of the homogeneous 
specimens, compositions 1H to 5H (respectively a‐e). Ae1, Ae3 and Acm temperatures 
indicated. Error bars within dots radii. 
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Figure  6‐3:  Phases  formed  during  continuous  cooling  of  specimen  1H:  (a)  full 
pearlite, (b) mixture of bainite and martensite) and (c) full martensite. Backscattered 
electrons signal. 
 
6.3.2. Martensite Transformation 
In all  specimens  the martensite  start  temperature MS was  reasonably  constant  in 
the  full‐martensite  region of each CCT diagram, Figure 6‐2. The experimental and 
predicted values for each sample are presented in Table 6‐1. As can be seen, the MS 
is  largely  dropped  by  additions  of  carbon  between  samples  1H,  2H  and  3H,  and 
chromium  between  samples  4H  and  5H.  However,  the MS was  raised  by  silicon 
additions. The experimental values are relatively well predicted using the formulas 
described in Table 2‐4, particularly in the low‐silicon specimens, compositions 1 – 3. 
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Table 6‐1: Martensite start temperature Ms of the homogeneous alloys determined 
experimentally  by  quenching  dilatometry,  and  theoretical  values  determined with 
Andrews’ (compositions 1 ‐ 2) and Nehrenberg’s formulae (compositions 3 – 5). 
Sample  Ms experimental (°C)  Ms predicted (°C) 
1H  313  310 
2H  217  216 
3H  154  144 
4H  163  137 
5H  127  110 
 
6.3.3. Bainite Transformation 
As previously mentioned, bainite only  formed  in the hypo‐eutectoid alloys 1H and 
2H. However, carbon additions between compositions 1 and 2 severely restrained 
the bainite transformation by pushing the bainite field to the right of the diagram 
(longer times), while promoting the pearlite transformation, Figure 6‐2‐a‐b. Further 
carbon additions  resulted  in  the bainite  field being completely covered by  that of 
pearlite in samples 3H to 5H. 
 
6.3.4. Pearlite Transformation 
Pearlite formed in all homogenised specimens apart from sample 1H. In this sample, 
pearlite  formation  is  not  excluded  as  it  may  form  at  cooling  rates  lower  than 
0.5 °C/s. The pearlite transformation can be characterised by two parameters: the 
position of the nose of the pearlite field on the CCT diagram (in seconds), and the 
Ae1 temperature corresponding to the pearlite‐start temperature. 
The accuracy on the determination of the nose of the pearlite field depends on the 
“density of cooling curves” around  the nose. For  instance  in  specimen 3H  (Figure 
6‐2‐c), the fastest cooling rate at which pearlite was observed was ‐3 °C/s. The next 
closest cooling curve was that corresponding to ‐5 °C/s. The actual pearlite nose can 
therefore  be  positioned  anywhere  between  these  two  curves.  The  value  chosen 
here lies half way between these two curves, as drawn in Figure 6‐2, and the error 
bars correspond to the interval between these two curves. 
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The pearlite nose positions determined  from the CCT diagrams are summarised  in 
Figure  6‐4.  As  can  be  seen,  increasing  the  carbon  and  chromium  concentrations 
shifted  the pearlite nose  to shorter  times, or higher cooling  rates  (left of  the CCT 
diagram).  This  means  that  the  pearlite  reaction  was  promoted  by  carbon  and 
chromium additions. Such promotion was at  the expense of other phases such as 
bainite as described in section 6.3.3, and martensite. Silicon however did not seem 
to have a significant effect on this magnitude.  
 
 
Figure 6‐4: Pearlite nose position on the CCT diagram of the homogeneous samples. 
The  element  which  concentration  varies  between  two  consecutive  samples  is 
indicated. 
 
The  Ae1  temperature,  or  eutectoid  temperature,  corresponds  to  the  equilibrium 
pearlite start temperature. It can be calculated using Andrews formula [136]: 
 
  ܣ݁ଵሺ°ܥሻ ൌ 723 െ 16.9ݓே௜ ൅ 29.1ݓௌ௜ ൅ 6.38ݓௐ െ 10.7ݓெ௡൅ 16.9ݓ஼௥ ൅ 290ݓ஺௦ 
( 6‐1 ) 
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where wi is the concentration in element ‘i’ in wt%. The results of these calculations 
are presented  in Table 6‐2. As can be seen, the Ae1 temperature does not depend 
on  carbon  concentration.  It  is  however  significantly  increased  by  silicon  and 
chromium additions in the homogeneous samples of compositions 4 and 5. 
 
Table  6‐2:  Eutectoid  temperature  Ae1  in  the  homogeneous  specimens,  calculated 
using Andrews formula [136]. 
Sample  Ae1 (°C) 
1H  745 
2H  745 
3H  745 
4H  789 
5H  817 
 
 
6.4. Segregated Alloys 
6.4.1. Continuous‐Cooling‐Transformation Diagrams 
The  continuous‐cooling‐transformation  (CCT)  diagrams  of  the  as‐cast  segregated 
alloys produced by direct strip casting for cooling rates ranging from ‐100 °C/s to ‐
0.3 °C/s are presented  in Figure 6‐5. The dotted  line on each graph represents the 
cooling  curve  of  the  specimens measured  by  a  thermocouple  during  the  actual 
direct strip casting experiments. According to each CCT diagram, this cooling curve 
leads  to  the  formation of  full martensite  in all alloys, which  is consistent with  the 
microstructural observations  in Chapter 4, Figure 4‐4. Unlike  in  the homogeneous 
specimens,  bainite  only  formed  in  the  segregated  alloy  of  bulk‐compositions  1. 
Segregated  samples  2S  to  5S  only  presented  combinations  of  pearlite  and 
martensite. No pro‐eutectoid phase formed in these specimens. 
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Figure  6‐5:  Continuous‐Cooling‐Transformation  (CCT)  diagrams  of  the  segregated 
strip cast specimens of compositions 1‐5 (respectively a‐e). The black dashed line on 
each  graph  presents  the  cooling  curve measured  by  a  thermocouple  during  the 
actual direct  strip  casting process. Ae1, Ae3 and Acm  temperatures  indicated. Error 
bars within points radii. Cooling rates indicated on some cooling curves. 
 
6.4.2. Martensite Transformation 
The martensite start temperatures of the various alloys determined experimentally 
are  listed  in  Table  6‐3.  Apart  from  silicon,  increasing  the  alloy  concentrations 
resulted in a drop of the MS. 
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Table  6‐3: Martensite  start  temperature Ms  of  the  segregated  alloys,  determined 
experimentally by quenching dilatometry. 
Sample  Ms experimental (°C) 
1S  306 
2S  214 
3S  120 
4S  138 
5S  114 
 
The MS values were compared to those in the homogeneous specimens, Figure 6‐6. 
As  can  be  seen,  the  effect  of  each  alloying  element  are  similar  in  both  sets  of 
samples. However, the presence of micro‐segregation led to a diminution of the MS 
in the high‐carbon compositions 3 ‐ 5. 
 
 
Figure  6‐6:  Comparison  of  the  experimental Ms  in  the  homogeneous  (blue)  and 
segregated (red) specimens of each bulk composition. Experimental error +/‐ 5 °C. 
 
6.4.3. Bainite Transformation 
Bainite was only  formed  in samples 1S and 2S. Carbon additions  from 0.4 wt%  to 
0.6 wt%  between  samples  1S  and  2S  pushed  the  bainite  transformation  field  to 
longer  times.  Further  carbon  additions  to  0.9  wt%  resulted  in  the  bainite  field 
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disappearing under that of pearlite in the segregated samples 3S to 5S, Figure 6‐5‐a‐
b. 
 
6.4.4. Pearlite Transformation 
The pearlite transformation  is characterised by the same two parameters as  in the 
homogeneous  specimens  described  in  section  6.3.4:  position  of  the  nose  of  the 
pearlite field on the CCT diagram and eutectoid temperature Ae1. 
The  pearlite  nose  positions  in  each  sample  obtained  from  the  CCT  diagrams  are 
presented  and  compared  to  the  values  in  the homogeneous  alloys  in  Figure  6‐7. 
Contrary to alloy 1H, alloy 1S formed pearlite in the range of cooling rates studied. 
The effect of bulk composition on the pearlite nose in the segregated specimens is 
comparable  to what was  observed  in  the  homogeneous  alloys:  carbon  additions 
significantly  shift  the  pearlite  nose  to  shorter  times,  thus  promoting  pearlite 
formation,  while  silicon  has  little  to  no  effect  on  this  magnitude.  However 
chromium has no effect on the pearlite nose in the segregated specimens.  
The trend in Figure 6‐7 suggests that the presence of micro‐segregation significantly 
shifts  the  pearlite  phase  field  to  shorter  times  and  therefore  promotes  pearlite 
formation  in most specimens (compositions 1 to 4), but has no or  limited effect  in 
the high chromium alloy (composition 5). 
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Figure  6‐7:  Pearlite  nose  position  comparison  between  homogeneous  and 
segregated specimens of each composition. 
 
The eutectoid temperature Ae1 was determined both in the depleted and enriched 
regions of each specimen using Andrews formula as described  in 6.3.4. The results 
are presented and compared to those in the homogeneous samples in Table 6‐4. As 
can be seen, the range of Ae1 values in the segregated samples is fairly close to the 
value  of  the  corresponding  homogeneous  sample.  This  mostly  stands  true  in 
compositions  1 to 4,  however  the  Ae1  temperature  varies  significantly  between 
samples 5H and 5S. 
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Table  6‐4:  Eutectoid  temperature  Ae1  in  the  homogeneous  samples,  and  in  the 
enriched and depleted regions of the segregated samples. 
  Ae1 temperature (°C) 
Composition no.  Homogeneous  Segregated depleted  Segregated enriched 
1  745  737  742 
2  745  737  742 
3  745  737  742 
4  789  784  800 
5  817  792  867 
 
6.5. Discussion  –  Effect  of Micro‐Segregation  on  Phase 
Transformations during Continuous Cooling 
As  shown  in  section  4.3.2  of  Chapter  4,  the micro‐segregation  produced  during 
solidification  concerned  all  substitutional  elements:  Si, Mn  and  Cr.  Therefore,  in 
order  to  understand  the  effect  of  micro‐segregation  on  phase  transformations 
during  continuous  cooling,  it  is  fundamental  to  understand  the  effect  of  each 
alloying element on the kinetics of phase transformation during continuous cooling, 
and  in  particular  the  effect  of  these  elements  on  the  martensite,  bainite  and 
pearlite phase transformation fields of the CCT diagram. Such thermodynamic and 
kinetic  effects  have  been  extensively  described  in  the  Literature  Review  of  the 
present work, section 2.2.3.3, therefore they are only briefly summarized here. 
The  martensite  start  temperature  is  depressed  by  most  alloying  elements  [50] 
which is consistent with the effect of carbon and chromium observed in the present 
work, Table 6‐1. The case of silicon  is ambiguous and, even though  it  is commonly 
suggested that it drops the MS, it was also shown to increase the latter in steels, as 
referenced  in  [50]  and  supported  by  the  present  work,  Table  6‐1. Most  of  the 
formulas  traditionally  used  to  predict  the  MS  of  steel  were  derived  in  low  to 
medium carbon alloys with carbon concentrations below 0.5 wt% [50].The present 
results suggest that the effect of silicon on the MS strongly depends on the carbon 
range, and confirm that silicon can increase the MS in high‐carbon steels. 
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The  pearlite  transformation  is  a  diffusive  transformation  [23]  which  generally 
requires  partitioning  of  substitutional  elements  [47,  51‐57].  Silicon  partitions  to 
ferrite  [58] while  carbide  forming elements,  in particular manganese  [51, 59, 60] 
and  chromium  [51,  61‐63]  partition  to  cementite,  so  that  the  pearlite 
transformation  rate  may  be  mainly  controlled  by  substitutional  elements 
partitioning rather than carbon diffusion. However a number of studies highlighted 
the  existence  of  a  non‐partitioning  temperature  below  which  substitutional 
elements do not partition during pearlite formation [62, 105]. 
The possibility of substitutional partitioning during pearlite formation upon cooling 
in  the  present  work  was  checked  by  considering  the  diffusion  distance  of  the 
various alloying elements. The latter can be estimated using the approximation: 
  
  ݀௜ሺ݉ሻ ൎ 2 ∗ ඥܦ௜ ∗ ݐ   ( 6‐2 ) 
 
Where  t  is  the  time allowed  for diffusion, and ܦ௜	is  the diffusivity of  the  relevant 
element in austenite, given by: 
 
  ܦ௜ሺ݉
ଶ. ݏିଵሻ ൌ ܦ଴௜ ∗ exp ቆെ
ܳ௜ሺܬ.݉݋݈ିଵሻ
ܴܶሺܭሻ	 ቇ 
 
( 6‐3 ) 
where ܦ଴௜ is the pre‐exponential factor, ܳ௜ the activation energy for diffusion of the 
element of subscript ‘i’, R the gas constant and T the temperature in Kelvin. 
In  order  to  describe  the  full  range  of  temperatures  during  pearlite  formation  in 
continuous cooling, the diffusion distances of each element were calculated at two 
extreme temperatures, the pearlite start and finish PS and Pf. These temperatures 
and  the  time  t  used  for  calculation  were  obtained  from  the  CCT  diagram  of 
specimen 5S, as described  in Figure 6‐8. A cooling rate allowing complete pearlite 
formation in that sample was selected, here ‐1 °C/s. 
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Figure 6‐8: CCT diagram of specimen 5S  limited to the pearlite transformation. The 
cooling curve corresponding to a cooling rate of ‐1 °C/s is highlighted in blue. PS and 
Pf  refer  to  the  pearlite  start  and  finish  temperatures,  and  t  the  time  for  pearlite 
completion at the considered cooling rate. 
 
The  diffusion  coefficients  ܦ଴௜  and  ܳ௜  of  the  substitutional  elements  used  for 
calculations are presented  in Table 6‐5. The diffusivity of carbon was obtained by 
direct calculation as per method described in [272]. 
 
Table 6‐5: Diffusion coefficients used for calculations. 
Element  ܦ଴	ሺ݉ଶ. ݏିଵሻ  	ܳሺܬ. ݉݋݈ିଵሻ  Reference 
Mn  1.6 ∗ 10ିହ  261,700  [274] 
Si  4.00 ∗ 10ିହ  200,832  [275] 
Cr  1.08 ∗ 10ିଷ  291,800  [274] 
 
The results of the calculations using Equation ( 6‐2 ) are presented in Figure 6‐9. The 
diffusion distances were compared to the pearlite half spacing, which corresponds 
to half of the  inter‐lamellar spacing. The  latter was measured from micrographs  in 
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specimen  5S  cooled  at  ‐1 °C/s  and  stereologically  corrected  as  per  method 
described in [219]. 
 
 
Figure 6‐9: Diffusion distance of  the various elements during pearlite  formation at 
the start and finish temperatures in specimen 5S cooled down at ‐1 °C/s. 
 
It is considered here that if the thermodynamic conditions during pearlite formation 
allow an element to diffuse for a distance larger than the pearlite half spacing, then 
the  partitioning  regime  is  possible  for  that  element.  According  to  the  results 
presented  in Figure 6‐9 carbon and silicon are able to fully partition. However, the 
diffusion  distances  of  chromium  and manganese  seem  limited.  The  partitioning 
regime may not be valid across the whole transformation range. As a result, these 
elements may not reach their equilibrium concentrations  in ferrite and cementite. 
Nevertheless, the partitioning regime may be valid at the start of pearlite formation 
when the temperature is close to the pearlite start temperature PS. 
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Therefore, it can be assumed that the partitioning regime is valid for at least part of 
the pearlitic  transformation during  continuous  cooling. As a  result,  increasing  the 
concentrations  in substitutional elements  is expected to delay and slow down the 
kinetics  of  pearlite  formation.  This  is  generally  verified  for  manganese  and 
chromium  [47].  However  the  present  work  suggests  the  effect  of  chromium  is 
uncertain, as  it  seems  to  somewhat promote pearlite  in  the homogeneous alloys, 
and  does  not  have  any  effect  in  the  segregated  specimens,  Figure  6‐7.  This 
observation  is  believed  to  arise  from  the  balancing  effect  of  the  increase  in 
undercooling  below  Ae1  after  Cr  additions  between  samples  4S  and  5S:  pearlite 
formation  is  fostered by the  increase  in undercooling  (Table 6‐4), but at the same 
time  delayed  by  the  detrimental  effect  of  Cr  on  the  growth  rate  [47].  The  two 
effects seem to balance one another in the segregated specimens 4S and 5S. 
Even  if  silicon  partitions  preferentially  to  ferrite  during  pearlite  formation,  and 
tends to delay cementite precipitation at low temperatures [64‐66], its diffusivities 
in  ferrite  and  cementite  are  similar  and  significantly  higher  than  that  of  carbide 
forming  elements  at  high  temperatures  [58].  It  is  therefore  not  believed  to 
influence  pearlite  formation  at  relatively  high  temperatures, which  is  consistent 
with  the  observations  in  the  present  work,  Figure  6‐7.  Carbon  diffusion  in  the 
austenite  is  necessary  during  pearlite  formation  [54].  Since  both  the  carbon 
diffusivity  [67] and the driving  force  for cementite precipitation  [68]  increase with 
increasing  carbon  concentrations,  pearlite  growth  rate  also  increases  with 
increasing  carbon  concentrations.  This  is  consistent with  the  observations  in  the 
present work, Figure 6‐7. 
Bainite  transformation  kinetics  are  slowed down by most  alloy  additions  [23, 45, 
115, 116, 137] with the exception of aluminium and cobalt [48]. Carbon partitioning 
involved  during  bainite  formation  is  slowed  down  by  increasing  carbon 
concentration,  therefore  carbon  additions  demote  bainite  formation  during 
continuous  cooling  [23,  45,  95], which  is  consistent with  the  observations  in  the 
present chapter (Figure 6‐2). The case of substitutional elements was investigated in 
several works  showing  Si, Mn  and  Cr  slow  down  bainite  transformation  kinetics 
[115, 137]. Simulations performed by Quidort and Bréchet  [115]  suggest  that  the 
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effect  of  these  elements  on  the  para‐equilibrium  conditions  for  carbon  are 
negligible as opposed to the solute drag effect, which stands particularly true for Cr. 
This solute drag was experimentally suggested  in  [118]. All these observations are 
summarised in Table 6‐6. 
 
Table  6‐6:  Summary  of  the  effect  of  carbon,  silicon  and  chromium  on  phase 
transformations  during  continuous  cooling.  The  text  in  red  highlights  the 
discrepancies with the literature. 
Element  Phase  Literature  Observed  Reason 
C 
Pearlite  Promote  Promoted  Increases driving force for 
Fe3C formation [68]. 
Bainite  Demote  Demoted  More carbon to partition 
[23, 45, 95]. 
Martensite  MS drop  MS drop  Predicted by [50]. 
Si 
Pearlite  Demote  No effect  High diffusivity of silicon at 
high temperatures [58]. 
Bainite  Slows kinetics  ‐  Solute drag [115]. 
Martensite  MS drop  MS increased 
Not predicted by [50], 
uncertainty of Si effect in 
high‐C steels. 
Cr 
Pearlite  Demote  Promoted in xH 
No effect in xS. 
Balancing effect: increased 
driving force / increased 
solute drag. 
Bainite  Slows kinetics  ‐  Solute drag [115]. 
Martensite  MS drop  MS drop  Predicted by [50]. 
 
 
6.5.1. Effect of Micro‐Segregation on Martensite Transformation 
The experimental MS were  lower  in  the segregated specimens when compared  to 
the  homogeneous  alloys,  Figure  6‐6.  Figure  6‐10  shows  the  dilatation  curves 
corresponding  to  the  martensite  transformation  upon  cooling  at  ‐10 °C/s  in  all 
segregated specimens. The estimation of  the MS  in  these alloys was performed  in 
section 4.4.4.1 of Chapter 4: a range of MS exists in each segregated alloy owing to 
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the range of compositions due to micro‐segregation. This range  is  indicated by the 
dotted lines in Figure 6‐10. As can be seen in samples 1 ‐ 3, the unique experimental 
MS  corresponding  to  the  onset  of  dilatation  naturally  falls  within  the  interval 
defined  by  the  upper  and  lower  MS  predictions.  This  observation  suggests  in 
particular that martensite transformation does not seem to initiate in the depleted 
regions of  the  segregated  specimens  ‐  if  such was  the  case,  the experimental MS 
would correspond  to  the upper  theoretical MS. Therefore,  the dilatation  response 
during  martensite  transformation  seems  to  only  see  an  “average”  MS  in  each 
specimen, and an averaging method for the MS predictions in the segregated alloys 
should be used. 
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Figure  6‐10:  Dilatation  curves  of  the  segregated  samples  1‐5  (a‐e)  showing  the 
martensite phase transformation at ‐10 °C/s cooling rate. 
 
The  averaging  method  used  here  takes  into  account  the  volume  fractions  of 
enriched and depleted areas in each sample, which were obtained by image analysis 
of the nano‐SIMS maps in Chapter 4 (Table 4‐3): a third (respectively two thirds) of 
the  volume  of  each  segregated  sample  had  a  composition  above  (respectively 
below)  the  bulk  composition.  These  values  were  used  to  calculate  the  average 
martensite start ܯௌ	௔௩௘௥௔௚௘	in the segregated specimens using the rule of mixture: 
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  ܯௌ	௔௩௘௥௔௚௘ ൌ ாܸ௡௥௜௖௛௘ௗ ∗ ܯௌ	௠௜௡ ൅ ஽ܸ௘௣௟௘௧௘ௗ ∗ ܯௌ	௠௔௫  ( 6‐4 ) 
 
Where  ாܸ௡௥௜௖௛௘ௗ  and  ஽ܸ௘௣௟௘௧௘ௗ  are  the  volume  fractions  described  previously, 
respectively  35.5 vol%  and  64.5 vol%,  and ܯௌ	௠௜௡  and ܯௌ	௠௔௫  the minimum  and 
maximum MS values obtained  in each  specimen and  calculated  in Chapter 4. The 
weighted averages obtained are indicated by the red lines in Figure 6‐10. As can be 
seen, this method allows a better prediction of the experimental MS  in specimens 
1S, 2S and 3S.  In  samples 4S and 5S however,  the experimental MS  seems better 
described  by  the  upper MS  boundary, which  is  believed  to  be  due  to  the  higher 
silicon  levels  in these alloys: as shown previously, silicon  led to a slight  increase  in 
martensite  start  temperature  in  the present work  (Table 6‐1, Table 6‐3), which  is 
highly unusual and unpredicted by  the  classical MS  formulae  [50] which predict a 
negative effect of silicon on the MS. Therefore the higher silicon concentrations  in 
specimens  4S  and  5S  as  compared  to  specimens  1S ‐ 3S  shift  the  experimental 
dilatation curve to the right, while the MS prediction lines and the upper boundaries 
in particular are shifted to the left. Hence the better prediction given by the “upper 
boundary” MS in these high‐silicon samples. 
The  weighted  average  MS  values  were  then  compared  to  the  theoretical  MS 
calculated  in  the homogeneous  samples. Results are presented  in Figure 6‐11. As 
can be  seen,  this method  allows  to predict  the  slight drop  in MS  induced by  the 
micro‐segregation. 
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Figure  6‐11:  Theoretical  MS  comparison  between  homogeneous  and  segregated 
specimens of each composition. 
 
The  good  agreement  between  experimental  and  theoretical MS with  the  present 
calculation method  is presented  in Figure 6‐12. Thus  it can be concluded  that  the 
drop  in measured MS values  in the segregated alloys  is due to the combination of 
the  variations  in MS  between  the  high  and  low  concentrations  regions,  and  the 
difference in volume occupied by these regions within a sample. 
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Figure  6‐12:  Comparison  between  calculated  and  experimental  martensite  start 
temperatures in the homogeneous (blue) and the segregated (red) samples. Error on 
the experimental MS +/‐ 5 °C. 
 
It  should be noted  that  the experimental MS considered so  far were measured  in 
each  CCT‐diagram  in  the  range  of  cooling  rates  which  allowed  to  form  100 % 
martensite. At cooling rates allowing the  formation of pearlite prior to martensite 
formation, the MS was generally  increased  (Figure 6‐2, Figure 6‐5), due to pearlite 
consuming most of the carbon and gradually depleting the surrounding austenite in 
carbon (see discussion in section 2.2.3.2). 
 
6.5.2. Effect of Micro‐Segregation on Eutectoid Transformations 
In  order  to  evaluate  the  effect  of micro‐segregation  on  the  bainite  and  pearlite 
transformations,  the merged  CCT  diagrams  of  the  homogeneous  and  segregated 
specimens of each composition are presented in Figure 6‐13. As can be seen: 
 Micro‐segregation promotes bainite  formation  in  composition 1 by pulling 
the bainite field to shorter times and higher transformation temperatures.   
 Micro‐segregation promotes pearlite formation by shifting the pearlite curve 
to  shorter  times  in  compositions  2 – 4,  shifting  the  pearlite  finish  line  to 
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higher  temperatures  in  compositions  3 ‐ 5,  and  by  allowing  pearlite 
formation  in  composition 1  in  the  range  ‐1 °C/s  to  ‐0.5 °C/s.  The  pearlite 
start temperature on the other hand appears to be reasonably similar in the 
homogeneous and segregated alloys of same composition. 
 
 
Figure 6‐13: Merged CCT diagrams of alloys 1  to 5  (a‐e)  in  the homogeneous  (full 
lines) and segregated (dotted lines) conditions. 
 
6.5.2.1. Effect on Pearlite Transformation 
Pearlite  promotion  in  the  segregated  specimens  suggests  a  difference  in  the 
nucleation and/or growth behaviour of that phase when  in the presence of micro‐
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segregation.  This  hypothesis was  checked  in  specimens  containing  a  low  volume 
fraction of pearlite. From Figure 6‐2 and Figure 6‐5, the specimens 2S cooled down 
at  ‐ 2 °C/s and 2H cooled down at  ‐ 1 °C/s were analysed and presented  in Figure 
6‐14. Both specimens consist of pearlite (dark phase) and martensite (grey phase). 
As can be seen, pearlite formed in the depleted regions of sample 2S (Figure 6‐14c‐
e), suggesting pearlite formation  is fostered  in these regions. Such dendritic shape 
of  the pearlite  grains  is  similar  to  the dendritic  shape of  the  ferrite  grains which 
were  observed  in  a  previous  work  on  strip  cast  materials  [12].  In  comparison, 
pearlite nucleation appears to have occurred at prior‐austenite grain boundaries in 
sample 2H, Figure 6‐14‐b‐d. 
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Figure 6‐14: Pearlite nucleation (a‐c‐e) in specimen 2S cooled at ‐2 °C/s and (b‐d) in 
sample  2H  cooled  at  ‐1 °C/s.  Microstructures  consisting  of  pearlite  (dark)  and 
martensite (grey). Bainite laths can also be seen in sample 2H. (e) Silicon K‐line EDS 
map corresponding to image (c). 
 
Therefore micro‐segregation has a significant impact on both the kinetics of pearlite 
formation  (Figure 6‐13) and  the distribution of pearlite within  the  sample  (Figure 
6‐14). The  following sections examine  if micro‐segregation  impacts  the nucleation 
and/or the growth of pearlite. It is reminded that “xS” and “xH” design two samples 
of  the  same  bulk  composition  “x”,  the  former  being  segregated,  the  latter 
homogeneous. 
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6.5.2.1.1. Pearlite Growth 
The  case  of  growth  is  examined  first  in  order  to  understand  the  importance  of 
partitioning  during  pearlite  formation.  Because  it  is  a  diffusive  transformation, 
pearlite  formation  requires  partitioning  of  substitutional  elements,  either  to 
cementite or to ferrite [53].  It was previously emphasized that variations  in silicon 
concentration did not affect the pearlite transformation  field  in the present work, 
Table 6‐6.  Therefore  silicon  segregation  is not believed  to be  responsible  for  the 
particular  pearlite  distribution  identified  in  sample  2S,  Figure  6‐14.  In  the  same 
discussion  it was  highlighted  that  chromium  and manganese  partitioning  on  the 
other  hand  generally  have  a  significant  impact  and  can  control  the  kinetics  of 
pearlite growth [47]. In the present case, this effect is believed to mainly come from 
Mn,  as  Cr  was  shown  to  have  an  ambiguous  effect  (see  Table  6‐6  for  details). 
Therefore growth is expected to be faster in the depleted regions of sample xS than 
in  sample  xH,  since Mn  partitioning  is made  easier  in  the  former  by  the  lower 
concentration in this element. By the same logic it can be shown that on the other 
hand, pearlite growth is slower in the enriched inter‐dendritic regions of sample xS 
than in sample xH. 
 
6.5.2.1.2. Pearlite Nucleation 
As  described  in  6.4.4  apart  from  composition  5,  the  Ae1  values were  similar  in 
samples xS and xH, Table 6‐4. In particular this stands true in specimens 2S and 2H. 
Therefore  at  any  given  temperature  during  continuous  cooling,  no  significant 
difference  in undercooling exists between  sample xH and  the depleted  regions of 
sample xS. Hence the driving force for pearlite nucleation is believed to be similar in 
both  samples.  This  in  turns  explains  the  similar pearlite  start  temperature  in  the 
segregated and homogeneous  samples of  same bulk  composition,  In particular,  it 
can be shown that the increase in the experimental pearlite start temperature from 
one composition to the next is related to the increase in the calculated Ae1, Figure 
6‐15. 
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Figure 6‐15: Experimental pearlite start temperature measured on the CCT diagrams 
at a cooling rate of  ‐0.5 °C/s, as a  function of the calculated Ae1 temperature. The 
latter  are  presented  in  the  homogeneous  samples  (blue  squares),  and  in  the 
depleted regions of the segregated specimens (red squares). 
 
The reason for pearlite to start forming preferentially in the depleted regions must 
now be examined. As described in section 6.5.2.1.1, pearlite formation requires Mn 
partitioning during growth. Since both pearlite growth and pearlite nucleation are 
purely diffusive, the significant  impact of Cr and Mn partitioning on the kinetics of 
the pearlite‐austenite  interface motion of  the macroscopic pearlite nodule during 
growth logically applies to the pearlite embryo as well. Therefore it seems logical to 
assume  that,  despite  the  similar  thermodynamics  in  specimen  xH  and  in  the 
depleted regions of specimen xS, nucleation is still fostered in the latter because of 
the major  kinetic  impact  of Mn  partitioning  on  the  development  of  the  pearlite 
nuclei. 
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Previous work on isothermal pearlite formation showed that the volumetric pearlite 
nucleation  rate  dramatically  increases  in  carbon‐heterogeneous  austenite  when 
compared to homogeneous austenite [54]. One particular consequence of this was 
the shift from grain‐boundary nucleation to grain boundary and volume nucleation. 
Therefore  these  results  show  that,  even  if  phases  naturally  tend  to  nucleate 
heterogeneously at prior‐austenite grain boundaries [84], homogeneous nucleation 
can  become  significant  in  the  presence  of  chemical  heterogeneities.  In  the work 
from Mehl et al.  [54], such heterogeneities concerned carbon only.  In the present 
work, it is believed that according to the observations in Figure 6‐14, substitutional 
heterogeneities led to similar modifications in the nucleation behaviour of pearlite, 
and in sample xS pearlite nucleation was fostered in the depleted regions. 
The  impact  of  the  differences  highlighted  in  the  previous  observations  on  the 
overall kinetics of pearlite  formation and  in particular on  the CCT diagram  (Figure 
6‐13) should now be discussed. 
Chapter  5  showed  that  even  if  the  austenitizing  treatment  in  the  dilatometer 
modified  the  as‐cast  prior‐austenite  grain morphology,  the wavelength  of micro‐
segregation  remained  significantly  smaller  than  the  prior‐austenite  grain  size. 
Therefore, by promoting nucleation in the depleted regions, the density of potential 
nucleation sites is significantly higher in sample xS than in sample xH. In this sense, 
pearlite  nucleation  in  the  segregated  samples  is  more  uniform  than  in  the 
homogeneous specimens where pearlite nucleation appeared to only occur at prior‐
austenite  grain  boundaries.  Previous  work  showed  that  the  kinetics  of  phase 
transformations  are  increased  by  an  increase  in  the  density  of  nucleation  sites 
[276]. Consequently  the more uniform pearlite nucleation and  the higher pearlite 
nuclei  density  in  the  segregated  specimens  results  in  the  faster  overall  pearlite 
transformation  and  therefore,  for  a  given  cooling  rate,  the  higher  pearlite  finish 
temperature in sample xS as compared to sample xH. 
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6.5.2.2. Effect on Bainite Transformation 
The  direct  effect  of micro‐segregation  on  the  bainite  transformation  field  is  to 
promote  transformation  at  higher  cooling  rates,  and  to  begin  at  higher 
temperatures.  Therefore  micro‐segregation  promotes  bainite  formation  during 
continuous cooling, as presented on the merged CCT diagram of alloy 1, Figure 6‐16. 
This observation suggests a modification in the nucleation and growth mechanisms 
of bainite around the segregated areas within the sample. 
 
 
Figure 6‐16: Merged CCT diagrams of composition 1 in the homogeneous (full lines) 
and segregated (dotted lines) configurations. 
 
This is consistent with Chapter 5 where the impact of micro‐segregation on both the 
thermodynamics  and  kinetics  of  bainite  formation was  extensively  characterised 
(section  5.5.2).  In  particular,  it  was  shown  that  in  the  case  of  isothermal 
transformation,  bainite  preferentially  formed  in  the  solute‐depleted  areas  of  the 
segregated specimens because of  the higher driving  force  for  ferrite nucleation  in 
these regions. Therefore it can be logically assumed that given the higher BS in the 
depleted regions bainite starts forming at higher temperatures  in these areas than 
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in  the homogeneous  samples during  continuous  cooling. Hence  the promotion of 
the bainite transformation field in the segregated specimens, Figure 6‐16.  
 
6.5.2.3. Competitive Bainite and Pearlite Formations 
The particular interaction between the bainitic and pearlitic transformation fields is 
clear  in Figure 6‐5‐a, where  the presence of pearlite  in  the  range of cooling  rates 
between  ‐ 1 °C/s  and  ‐ 0.3 °C/s  depresses  the  bainite  transformation  field  in  this 
particular range in sample 1S. This suggests a competitive relationship between the 
two  phases.  This  competitive  transformation  is  affected  by micro‐segregation  as 
shown  in  composition  2,  Figure  6‐17.  As  can  be  seen,  the  presence  of  micro‐
segregation  resulted  in  a  promotion  of  pearlite.  By  doing  so,  pearlite  formed  in 
preference to bainite.  
As discussed  in 6.5.2.2, Chapter 5 showed that bainite preferentially formed  in the 
depleted  regions of  the  segregated  specimens.  The present  chapter  showed  that 
similarly to bainite, pearlite formed more likely in the same depleted regions, Figure 
6‐14. Hence the competition between the two phases which both wish to  form  in 
the same areas of the segregated samples. Ultimately, since in all compositions Ae1 
is higher than BS and the kinetics of pearlite formation are faster than the kinetics of 
bainite formation [14], the pearlite transformation was preferred to bainite. 
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Figure 6‐17: Merged bainite curves  (CCT diagrams) of alloy 2  in  the homogeneous 
(full lines) and segregated (dotted lines) configurations. 
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6.6. Conclusions 
The present chapter examined the effect of micro‐segregation on the morphology 
and  kinetics  of  phase  transformations  during  continuous  cooling  of  the  5  alloys 
studied. The continuous‐cooling‐transformation (CCT) diagrams of the 5 specimens, 
and  5  homogenised  samples  of  same  respective  compositions were  obtained  by 
means of dilatometry. Over the range of cooling rates studied, all specimens formed 
pearlite  and  martensite.  The  alloy  of  composition  1  also  formed  bainite  upon 
cooling, while the alloys of composition 2 only formed bainite  in the homogenised 
condition.  The  effect  of  both  the  bulk  composition  and  micro‐segregation  of 
substitutional elements on the CCT diagram were investigated. 
The effect of the bulk composition can be summarised as follows: 
 Carbon  additions  promoted  pearlite  formation  by  increasing  the  driving 
force for cementite precipitation. It pushed the bainite transformation field 
to  longer  times by  increasing  the  time  required  for  carbon  to partition  to 
austenite during bainite formation, and significantly dropped the martensite 
start  temperature  in agreement with  the MS prediction  formulae  from  the 
literature. 
 Silicon concentration did not influence the pearlitic transformation. Contrary 
to the predictions given by the MS calculations, silicon  led to an  increase  in 
the MS  in  this work, which  suggests  that  the effect of  silicon on  the MS  is 
ambiguous and likely depends on the level of carbon concentration. 
 Chromium had little to no effect of the CCT diagram, aside from the drop in 
MS  forecast by  the prediction  formulae.  It  is believed  that  the detrimental 
kinetic  impact  of  Cr  on  pearlite  growth was  balanced  by  the  increase  in 
undercooling below Ae1 due to Cr additions. 
The  effect  of  the micro‐segregation  of  substitutional  elements  on  the  kinetics  of 
phase transformation during continuous cooling was investigated: 
 The overall martensite start temperature was dropped by the presence 
of micro‐segregation due  to  the variations  in MS within  the segregated 
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samples. The  lower MS  in the segregated specimens was well predicted 
by the weighted average between enriched and depleted regions. 
 Pearlite  formation was promoted  in the segregated specimens. Pearlite 
preferentially  nucleated  in  the  regions  depleted  in  substitutional 
elements  where  chromium  and  manganese  partitioning  was  easier 
during pearlite formation. Even if micro‐segregation had a limited impact 
on  the  thermodynamics of pearlite  formation,  it was  shown  to  impact 
both  the  nucleation  and  growth  of  pearlite  because  of  the  significant 
influence of chemistry variations on the kinetics of the pearlite/austenite 
interface motion. 
 In the homogeneous specimens, pearlite appeared to have nucleated at 
prior‐austenite grain boundaries. Pearlite nucleation was therefore more 
heterogeneous  in  these  samples,  when  compared  to  the  segregated 
specimens which presented a more uniform distribution of the pearlite 
nuclei in the depleted regions. 
 Bainite formation was promoted in the segregated specimens due to the 
higher  driving  force  for  ferrite  nucleation  in  the  depleted  regions  of 
these samples when compared  to  the homogeneous specimens, as per 
findings in Chapter 5. 
 The  presence  of  micro‐segregation  induced  a  competition  between 
bainite and pearlite formation in the depleted regions of the segregated 
specimens.  This  competitive  nucleation  and  growth  results  in  the 
pearlite transformation field of the CCT diagram interacting with that of 
bainite.  Because  of  its  higher  onset  temperature  (Ae1)  and  faster 
transformation kinetics, pearlite eventually formed preferentially at the 
expense of bainite at lower cooling rates. 
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Chapter 7. Summarizing Conclusions 
 
This  thesis  investigated  the  effect  of  direct  strip  casting  on  microstructure 
development  in nano‐bainitic steels.  In particular, the  impact of micro‐segregation 
on the morphology and kinetics of phase transformation during continuous cooling 
and isothermal treatment were examined. 
The influence of direct strip casting on the morphology of phases was clear from the 
literature [2, 12, 202, 203], as unique microstructures form in strip cast alloys when 
compared to conventionally cast alloys. The presence of micro‐segregation  in strip 
cast steels was suggested in a number of works [2, 12, 13, 203], however the extent 
of such segregation had not before been quantified. The effect of micro‐segregation 
on  the  kinetics  of  phase  transformation  had  also  not  been  studied.  Moreover, 
production of nano‐bainitic steels by direct strip casting was a novel aspect to the 
present  work.  Five  compositions  were  chosen  to  assess  the  impact  of  bulk 
composition  and  micro‐segregation  on  the  morphology  and  kinetics  of  phase 
formations during continuous cooling and isothermal treatment. The major findings 
of this thesis are summarized in the present section. 
 
7.1. Solidification Features of Strip Cast Steels 
 The  extremely  high  cooling  rates  experienced  during  direct  strip  casting 
resulted in directional solidification of all the alloys studied. Microstructural 
analysis revealed that the prior‐austenite grains were coarse and elongated 
in the solidification direction. These grains formed by dendritic growth from 
the  copper  substrate  into  the  liquid.  The  faster  growth  of  the  dendrites 
aligned  with  the  <100>  direction  parallel  to  the  solidification  direction 
resulted in the sharper fibre texture and larger solidified grains on the melt 
side of the specimens. 
 The rapid dendritic growth during solidification resulted  in extensive micro‐
segregation  of  silicon,  manganese  and  chromium  to  the  inter‐dendritic 
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regions. The wavelength of segregation was found to be consistent with the 
particular  cooling  rates  experienced  during  direct  strip  casting,  with 
secondary‐dendrite‐arms‐spacings  in  the  order  ≈ 10 μm.  Such wavelength 
was  much  smaller  than  the  prior‐austenite  grain  size  of  ≈ 50 – 400 μm. 
Quantitative analysis  showed  that  the extent of micro‐segregation  formed 
during direct strip casting  is closely predicted by the Scheil equation. Aside 
from providing an accurate way to predict the extent of segregation in strip 
cast  alloys,  the  relevance  of  the  Scheil model  suggests  that  the  extreme 
cooling  rates  experienced  during  direct  strip  casting  do  not  allow  back‐
diffusion of solutes in the solid during solidification. 
 AlN and MnS precipitates were found in the inter‐dendritic regions enriched 
in  substitutional  elements  in  all  the  alloys  studied.  All  precipitates  had 
similar sizes in the range 1 – 3 μm. A thermodynamic analysis and references 
to kinetic data showed that these precipitates formed in the enriched inter‐
dendritic  liquid  immediately  before  the  end  of  solidification.  These 
precipitates  were  found  to  be  extremely  stable  during  subsequent  heat 
treatment. Neither homogenisation at high temperature, nor coiling at  low 
temperature  for  extended  periods  of  time  resulted  in  any  significant 
coarsening of these precipitates. 
 All  as‐cast  specimens  consisted  of  a mixture  of martensite  and  retained 
austenite.  Considerable  fractions  of  austenite were  retained  in  the  high‐
carbon steels. This austenite was largely found in the inter‐dendritic regions, 
where calculations predicted a drop of the MS below room temperature. 
 All  coiled  specimens,  which  were  produced  by  isothermal  treatment  at 
310 °C for 24 hrs, consisted of a mixture of bainite, austenite and martensite 
pockets.  Morphological  quantification  showed  that  the  bainite  laths 
thickness  decreased  substantially  with  increasing  carbon  concentration. 
Calculations  suggested  that  the  strength  of  the  austenite  was  the  main 
parameter affecting this magnitude, in agreement with previous work [138]. 
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7.2. Effect  of  Micro‐Segregation  on  Nano‐Bainite 
Formation during Isothermal Treatment 
The  dilatometry  response  of  a  segregated  alloy  (5S)  during  coiling  in  the 
temperature  range  290 – 320 °C  was  obtained  and  compared  to  that  of  a 
homogenised  sample  (5H). The  time‐temperature‐transformation diagram of both 
specimens  were  obtained  and  allowed  assessment  of  the  effect  of  micro‐
segregation on the kinetics of bainite formation during isothermal treatment. 
 Micro‐segregation  was  found  to  have  a  significant  impact  on  the  local 
thermodynamics  of  bainite  formation.  The  driving  force  for  bainite 
nucleation was higher  in the depleted regions of the segregated sample 5S 
which  resulted  in  the  preferential  nucleation  of  bainite  in  these  regions. 
Correlative  EDS‐SEM  confirmed  that  the  bainite  laths  were  found  in  the 
solute‐depleted  regions of  the  sample,  and  showed  that  the  laths did not 
cross the solute‐enriched  inter‐dendritic spaces, which  is coherent with the 
drop of the BS below the coiling temperature  in these areas. The  impact of 
prior‐austenite  grain  boundaries  was  carefully  eliminated  by  the  use  of 
EBSD,  ensuring  that  the  observations  were  the  sole  effect  of  micro‐
segregation.  The  individual  bainite  plates  were  in  average  thicker  in  the 
segregated specimen due to lower austenite strength in this sample. 
 Preferential  nucleation  of  bainite  in  the  solute  depleted  regions  of  the 
segregated sample was observed, and  this resulted  in a shorter  incubation 
time  in  this  sample when  compared  to  the  homogeneous  specimen.  The 
overall transformation rate was found to be twice as high in the segregated 
sample, and this has been attributed to an  increase  in the  lengthening rate 
of  individual  bainite  plates  in  the  segregated  sample,  compared  to  the 
homogenised specimen. 
 The nucleation density of bainite plates was observed to be similar  in both 
the segregated and homogenised samples. 
 Despite having a similar nucleation density, but twice the  lengthening rate, 
the  segregated  sample  showed  a  very  similar  microstructure  to  the 
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homogenised sample at the end of the 24 hour coiling treatment. This has 
been attributed to  impingement effects which prevent the development of 
sheaves with markedly different morphologies. 
 Because the wavelength of micro‐segregation was significantly smaller than 
the prior‐austenite  grain  size,  the density of potential nucleation  sites  for 
bainite seemed larger in the segregated sample. 
 
7.3. Effect of Micro‐Segregation on Pearlite and Bainite 
formations during Continuous Cooling 
The  five  compositions  were  studied  under  continuous  cooling  conditions. 
Depending on the cooling rate, the alloys formed mixtures of pearlite, bainite and 
martensite. Comparison of  the CCT diagrams obtained  in  the  segregated  (xS) and 
homogenised (xH) samples allowed assessment of the  impact of micro‐segregation 
on the phase transformation behaviour during continuous cooling. 
 Pearlite  formation was promoted  in  the depleted  areas of  the  segregated 
alloys, even though the Ae1 temperature was lower in these regions than in 
the  solute‐enriched  inter‐dendritic  areas.  This  has  been  explained  by  the 
easier Mn and Cr partitioning in the former regions. 
 Pearlite  formed  at  prior‐austenite  grain  boundaries  in  the  homogeneous 
samples.  Because  of  the  significantly  smaller  wavelength  of  micro‐
segregation  compared  to  the prior‐austenite  grain  size, pearlite  formation 
was more uniform  in  the  segregated  specimens  than  in  the homogeneous 
samples.  This  resulted  in  faster  pearlite  transformation  in  the  segregated 
samples when compared to the homogeneous specimens during continuous 
cooling, in particular the higher pearlite finish temperature in the former. 
 The  presence  of  micro‐segregation  promoted  bainite  formation  in 
composition  1.  This was  attributed  to  the  higher  driving  force  for  bainite 
nucleation  and  the  higher  lengthening  rate  of  bainite  laths  in  the  solute‐
depleted  regions  of  the  segregated  samples  when  compared  to  the 
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homogeneous specimens, as per calculations in composition 5 in the case of 
isothermal bainite formation. 
 The  preferential  localisation  of  both  bainite  and  pearlite  in  the  solute‐
depleted  regions  of  the  segregated  samples  resulted  in  the  competitive 
formation  of  these  two  phases  in  the  segregated  specimens.  This 
competition  resulted  in  particular  interactions  between  the  respective 
transformation  fields  of  these  two  phases  on  the  CCT  diagram  of 
compositions 1 and 2. 
 The overall martensite start temperature (MS) of the segregated specimens 
were lower than in the homogeneous samples. This drop in MS was found to 
be well predicted by the weighted average MS between the solute‐enriched 
and solute‐depleted regions of the segregated specimens. 
 
7.4. Effect  of  C,  Si  and  Cr  Solute  Concentration  on  the 
Kinetics  of  Phase  Transformations  during  Continuous 
Cooling 
The five compositions selected for this study were designed to allow investigation of 
the effect of C, Cr and Si concentrations on phase transformation. In the low‐carbon 
compositions,  martensite,  bainite  and  pearlite  were  observed  to  form  during 
continuous cooling.  In  the high‐carbon compositions, only pearlite and martensite 
were formed. The following conclusions were made: 
 The MS was depressed by C and Cr additions, which  is consistent with  the 
literature. However,  the effect of Si contradicted  the empirical predictions 
formulae derived in the literature which predict a depression of the MS. It is 
suggested  that  the  impact of Si on MS  is ambiguous and  likely depends on 
the overall alloy content of the material. 
 Si additions did not seem to impact the kinetics of pearlite formation, which 
is consistent with the high diffusivity of Si and the easy partitioning to ferrite 
at the temperatures where pearlite formed. C additions resulted in a shift of 
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the  pearlite  nose  to  shorter  times  in  the  homogeneous  samples,  thereby 
promoting pearlite formation. This was consistent with the increase in both 
carbon diffusivity and  the driving  force  for  cementite nucleation at higher 
carbon concentrations. Cr additions were found to have limited effect on the 
pearlite  transformation  field  of  the  CCT  diagram,  which  contradicts  the 
delaying effect Cr has due  to  solute partitioning during pearlite  formation. 
This was explained by the important increase in the driving force for pearlite 
nucleation  after  Cr  additions  in  composition  5,  which  promoted  pearlite 
formation and balanced the detrimental kinetic effect of that element. 
 C  additions  significantly  delayed  the  bainite  transformation  during 
continuous cooling by pushing  the bainite  field  to  lower  temperatures and 
longer times on the CCT diagram. This was explained by the  increase in the 
time  for  partitioning  to  austenite  during  bainite  formation. Higher  carbon 
concentrations  prevented  the  formation  of  bainite  during  continuous 
cooling in compositions 3 to 5. 
This  work  has  shown  that  nano‐bainitic  steels  can  be  produced  by  the  energy 
efficient  direct  strip  casting  process.  It  was  shown  that  the  particular  features 
inherent to DSC,  in particular the short‐range micro‐segregation, have a significant 
impact on both the morphology and the kinetics of phase transformations. Though 
chemical heterogeneities are generally detrimental to microstructural development, 
keeping  the  short‐wavelength  micro‐segregation  inherited  from  DSC  can  be 
beneficial from an alloy process perspective by effectively increasing the kinetics of 
low‐temperature bainite formation. 
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Appendix: Medium to high‐carbon steels designed for bainite development 
Composition 
Reference 
C  Si  Mn  Cr  Mo  V  Nb  Co  Al  Ni  P  S  Ti  Cu 
0.79  1.59  1.94  1.33  0.3  0.11                         
[130] 
0.83  1.57  1.98  1.02  0.24        1.54                   
0.78  1.49  1.95  0.97  0.24        1.6  0.99                
0.99  1.58  0.76  0.45                               
1  1.53  0.75  0.51        0.02                      
1.01  1.51  0.82  0.46  0.1                            
0.98  2.9  0.77  0.45                               
0.88  1.54  0.69  0.5                               
0.67  1.6  1.25  1.5                               
0.61  1.45  0.76  2.42                               
0.64  1.6  1.27  1.5        0.03                      
0.58  1.63  1.29  1.43  0.1                            
1  1.5  0.75  0.5                               
[134] 
1  1.5  0.75  0.5        0.03                      
1  1.5  0.75  0.5  0.1                            
1  2.9  0.75  0.5                               
0.8  1.5  0.75  0.5                               
0.6  1.5  1.25  1.5                               
0.6  1.5  0.75  2.5                               
0.6  1.5  1.25  1.5        0.03                      
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0.6  1.5  1.25  1.5  0.1                            
0.98  2.9  0.77  0.45                 0.16  0.016  0.014     0.21  [131] 
0.97  0.24  0.64  1.75  0.26                            
[137] 
0.98  0.29  0.29  1.78  0.16                            
0.96  0.6  1.18  1.48  0.03                            
0.87  0.07  0.71  1.74  0.26                            
0.88  0.08  0.32  1.76  0.24                            
0.91  0.06  0.31  1.77  0.15                            
0.89  0.6  0.32  1.74  0.23                            
0.9  1.2  0.3  1.74  0.27                            
0.9  0.07  0.32  1.49  0.25                            
0.8  1.51  1.98  0.98  0.24        1.6  1.06  0.1           0.1 
[139] 0.3  1.96  2  0.1  0.31              0.01           0.01 
0.2  1.2  1.5     0.3     0.04     0.57              0.02 
0.79  1.51  1.98  0.98  0.24        1.58  1.06  0.1           0.1  [140] 
0.91  1.58  1.98  1.12  0.25  0     1.37  0.53  0.06             
[132, 133, 141] 0.9  1.51  0.94  1.14  0.25  0.09     1.37  0.59  2.61             
0.98  1.46  1.89  1.26  0.26  0.09                         
[46] 0.83  1.57  1.98  1.02  0.24        1.54                   
0.78  1.49  1.95  0.97  0.24        1.6  0.99                
0.79  1.59  1.94  1.33  0.3  0.11           0.02              [15] 
0.79  1.59  1.94  1.33  0.3           0.013                
[48] 
0.78  1.6  2.02  1.01  0.24        3.87  1.37                
0.143  0.438  1.599  0.027  0.017  0.003  ‐        0.025  0.022  0.003  0.002  0.017 
[142] 
0.142  0.437  1.577  0.026  0.016  0.003  0.011        0.024  0.022  0.003  0.002  0.017 
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0.149  0.445  1.607  0.027  0.016  0.003  0.026        0.026  0.024  0.003  0.002  0.018 
0.26  1.96  2     0.31                             [143] 
1.15  2.15  0  0.58  0.25        1.58  0.89     0.008  0.022        [144] 
 
 
